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Referat
Die vorliegende Arbeit befasst sich mit Züchtung und Untersuchung von dünnen
Kompositschichten aus BaTiO3 und BiFeO3 sowie Sr2FeMoO6-Dünnschichten. Diese
Materialien haben gemeinsam, dass sie Bausteine in neuartigen elektronischen Bau-
elemente z. B. in Computerspeicher-Modulen werden könnten. BiFeO3 ist ein mag-
netoelektrisches Multiferroikum bei Raumtemperatur, was bedeutet, dass es sowohl
eine spontane magnetische als auch eine spontane ferroelektrische Ordnung besitzt.
Zusätzlich sind diese aneinander gekoppelt (magnetoelektrisch). Das macht BiFeO3
zu einem sehr begehrten Forschungsobjekt. Da die magnetoelektrische Kopplung im
BiFeO3 zu schwach ist, um anwendungsrelevant zu sein, werden im Rahmen die-
ser Arbeit Kompositmaterialien unter Zuhilfenahme des Ferroelektrikums BaTiO3
hergestellt und untersucht, mit welchen eine Steigerung der magnetoelektrischen
Kopplungskonstante von 4,2V/cmOe auf über 35V/cmOe bei Raumtemperatur er-
reicht wird. Zudem wird das entdeckte Sauerstoﬀvakanz-Übergitter untersucht und
die daraus erwachsende elektrische Polarisation beschrieben.
Im zweiten Teil der Arbeit wird zunächst die Herrstellung von Sr2FeMoO6 per ge-
pulster Laserplasmaabscheidung als Dünnﬁlm beschrieben und die Untersuchung
des magnetfeldabhängigen elektrischen Widerstandes gezeigt. Dies geschieht in Ab-
hängigkeit von verschiedenen Parametern wie Temperatur und Substratmaterial.
Als Untersuchungsmethodenkommen unter anderem Raster- und Tunnelelektronen-
mikroskopie sowie Rasterkraftmikroskopie, Rutherford-Rückstreuung und Röntgen-
diﬀraktometrie für strukturelle Charakterisierungen und Strom-, Magnetisierungs-
und temperatur- und magnetfeldabhängige Spannungsmessungen für die elektrische
und magnetische Charakterisierung der Dünnschichten zum Einsatz.
Nach einer Einleitung mit der Motivation der Arbeit werden im zweiten Kapitel die
teilweise übergreifenden experimentellen Methoden inklusive der Probenherstellung
beschrieben. Das dritte und vierte Kapitel beinhaltet jeweils einen Überblick über
den Stand der Forschung zu den einzelnen Materialien und die experimentellen Er-
gebnisse samt Diskussion. Das darauf folgende Kapitel liefert die Zusammenfassung
und einen Ausblick.
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1 Einleitung
Im Zuge der Entwicklung neuer Technologien für den Einsatz in zukünftigen Compu-
tergenerationen liegen aktuell magnetoelektrische Multiferroika im Fokus der For-
schung. Dabei handelt es sich um Stoﬀe, welche sowohl ferromagnetisch als auch
ferroelektrisch sind, also eine spontane, mittels Magnetfeldern veränderbare Magne-
tisierung und eine spontane, mittels elektrischer Spannung veränderbare Polarisation
besitzen. Von essentiellem Interesse in diesen Stoﬀen ist die Möglichkeit, dass Ferro-
magnetismus und Ferroelektrizität aneinander gekoppelt sind und sich so gegenseitig
beeinﬂussen. Grundsätzlich ist zu erwarten, dass magnetoelektrische Multiferroika
für die Konstruktion sämtlicher elektronischer Bauelemente verwendet werden kön-
nen, die auch aus den ferroelektrischen und magnetischen Komponenten realisiert
werden können. Dies umfasst unter anderem verschiedene Computerspeicher-Kon-
zepte, zum Beispiel ferroelektrische Direktzugriﬀsspeicher (FeRAM [1]) und ferro-
elektrische Feldeﬀekt-Transistoren (FeFETs [2]), welche Vorteile wie nichtﬂüchtige
Speicherung von Informationen (keine Auﬀrischung des Polarisationszustandes ei-
ner Zelle notwendig) und zerstörungsfreies Auslesen der gespeicherten Informationen
bieten (Polarisationszustand bleibt nach dem Lesen der Zelle erhalten), oder übliche
Festplatten. Zusätzlich ermöglicht die Kombination und die Kopplung beider Me-
chanismen in einem Stoﬀ eine Reihe völlig neuer Bauelemente. Hinzu kommt, dass in
ihrer Gestaltung ein weiterer Freiheitsgrad auftaucht, da sie sowohl über elektrische
als auch magnetische Felder gesteuert werden können. Für die Miniaturisierungsbe-
mühungen der Computerhersteller ist diese Möglichkeit attraktiv, da auf diese Weise
mehr Funktionalität in ein Element gepackt werden kann. Ein Design für Speicher-
zellen, welche vier statt der üblichen zwei Zustände speichern können, wurde von
Gajek et al. [3] gezeigt. Ein weiteres Ziel ist die Manipulation der Magnetisierung
eines Materials mittels elektrischer Spannung, da so die aufwändige Erzeugung ho-
her Magnetfelder auf kleinem Raum, wie sie bei Magnetfestplatten notwendig ist,
umgangen werden kann.
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Bis zur kommerziellen Reife magnetoelektrischer Technologien sind vom derzeiti-
gen Forschungsstand aus noch einige Schritte zu bewältigen. Das größte Hindernis
auf diesem Weg ist die Tatsache, dass sehr wenige magnetoelektrische Materiali-
en natürlich auftreten, was verständlicherweise die Entwicklung einer umfassenden
mikroskopischen Theorie in Ermangelung empirischer Daten erschwert. Erklärungs-
versuche dazu bedienen sich meist der sehr geringen Schnittmenge von Shubnikov-
Punktgruppen, welche sowohl Ferroelektrizität als auch Ferromagnetismus erlau-
ben (13 von 133) [4]. Detailliertere Betrachtungen stellen die Rolle der d-Orbitale
in Kristallen als maßgebend heraus. Während teilweise mit Elektronen besetzte d-
Niveaus der Ursprung magnetischer Momente sind, tendieren eben diese Zustände
dazu, dem für Ferroelektrizität notwendigen Aufbruch der Inversionsinvarianz eines
Gitters entgegenzuwirken [5].
Das erste magnetische Ferrolektrikum wurde Anfang der 1960er Jahre mit Ni3B7O13I
entdeckt [6, 7]. Darauf folgend wurden viele weitere multiferroische Borate entdeckt.
Für den Einsatz in kommerziellen Anwendungen kommen sie aufgrund der komple-
xen Struktur allerdings nicht infrage. Aus diesem Grund wurde zur selben Zeit
begonnen nach perovskitischen Multiferroika zu suchen [8], da diese mit ihrer ku-
bischen Struktur und der geringen Anzahl von Atomen pro Einheitszelle sehr viel
leichter handhabbar sind. Außerdem sind Perovskitmaterialien wie die Ferroelektri-
ka PbZrTiO3 und BaTiO3 seit langem bekannt und ausgiebig erforscht. Ein Durch-
bruch, der dem Thema zu der derzeitigen Popularität in der Forschung verhalf, war
die Entdeckung der linearen magnetoelektrischen Kopplung bei Raumtemperatur
in BiFeO3 [9] im Jahr 1994. Mittlerweile wurde bereits viel Arbeit in die Entwick-
lung von Dünnﬁlmen gesteckt [1016]. Da BiFeO3 bei all den vielversprechenden
Eigenschaften allerdings auch mit einigen Nachteilen wie hohen Leckströmen und
sehr schwacher magnetoelektrischer Kopplung zu kämpfen hat, müssen diese noch
überwunden werden, bevor ein Einsatz in der Computerindustrie möglich wird.
Im ersten Teil der vorliegenden Arbeit wird versucht, diesem Vorhaben durch die
Herstellung von verschieden strukturierten Dünnschichtproben auf Basis von BiFeO3
und BaTiO3 beizukommen. Vorgestellt werden drei Ansätze: Der erste Ansatz be-
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fasst sich mit der Untersuchung des Einﬂusses der teilweisen Substitution von Bi
durch die Seltene Erde-Elemente La, Nd und Gd auf die strukturellen, magneti-
schen und elektrischen Eigenschaften von BiFeO3. Als zweiter Ansatz wurde die Ver-
änderung der Kopplungsmechanismen durch den Aufbau alternierend aufeinander
gewachsener, dünner Lagen von reinem BiFeO3 und BaTiO3 untersucht. Der dritte
Ansatz ist die Untersuchung von vollständig durchmischten Kompositmaterialien,
bestehend aus in verschiedenen Verhältnissen kombiniertem BiFeO3 und BaTiO3.
Während der erste und dritte Ansatz eher statistische Volumeneﬀekte erwarten
lässt, beschränkt der zweite sich vornehmlich auf Wechselwirkungen, die speziell über
die Oberﬂächen stattﬁnden. Zur Untersuchung kommen dabei strukturelle Metho-
den wie Rutherford-Rückstreuung, Elektronen- und Röntgenbeugung, Röntgenspek-
troskopie, Elektronen- und Rasterkraftmikroskopie zum Einsatz. Die magnetischen
und magnetoelektrischen Eigenschaften wurden durch Magnetisierungsmessungen
und dynamische, temperatur- und magnetfeldabhängige Spannungsmessungen be-
stimmt.
Im zweiten Teil der Arbeit werden Untersuchungen an Sr2FeMoO6-Dünnschich-
ten vorgestellt. Sr2FeMoO6 ist strukturell eng mit BiFeO3 und BaTiO3 verwandt,
da es ebenfalls in einer Art perovskitischer Struktur wächst. Es ist ferromagne-
tisch und halbmetallisch, was bedeutet, dass Elektronen mit entgegengesetzter Spin-
Ausrichtung entweder einem metallischen oder einem isolatortypischen Leitungs-
mechanismus unterliegen. Aus diesem Umstand erwächst auch die Besonderheit
des Sr2FeMoO6: sein magnetfeldabhängiger elektrischer Widerstand (Magnetwider-
stand) bei Raumtemperatur, welcher 1998 von Kobayashi et al. [17] beschrieben wur-
de. Bereits in den Jahren zuvor wurde beträchtlicher Aufwand hinsichtlich der Er-
forschung magnetoresistiver, perovskitischer Materialien betrieben [1822], da man
sich von ihnen eine Weiterentwicklung im Bereich der Magnetfeldsensoren und damit
eine Einsatzfähigkeit in Computerspeichertechnologien verspricht. Während Mag-
netsensoren beispielsweise in Leseköpfen herkömmlicher Magnetfestplatten, welche
nach dem Prinzip des Riesenmagnetwiderstandes [23, 24] arbeiten, aus mehreren
aufeinander gewachsenen Komponenten bestehen, würden Magnetsensoren auf Ba-
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sis halbmetallischer Materialien aus einer einzigen Phase bestehen. Die sich erge-
benden Vorteile wären kleinere, einfacher herzustellende Bauelemente. Theoretische
Betrachtungen kommen zu dem Ergebnis, dass eine hundertprozentige Spin-Pola-
risation erreichbar ist [25]. Damit könnte der Widerstand des Sr2FeMoO6 per Ma-
gnetfeld vollständig zwischen isolierendem und metallischem Verhalten umgeschaltet
werden.
In dieser Arbeit wird der Einﬂuss struktureller Eigenschaften von Sr2FeMoO6-Dünn-
schichten auf deren Leitfähigkeitsmechanismen mittels temperatur- und magnet-
feldabhängiger Widerstandsmessungen untersucht. Aufschluss über die strukturel-
len Gegebenheiten geben Röntgenbeugung, Röntgenspektroskopie, Rasterkraftmi-
kroskopie und Elektronenmikroskopie.
9
2 Experimentelle Verfahren
2.1 Probenherstellung
Sämtliche im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Proben wurden mittels gepulster
Laserabscheidung (PLD, engl. pulsed laser deposition) hergestellt. Die PLD ist ein
Verfahren zur Herstellung vorzugsweise oxidischer Mehrkomponenten-Materialien
in Form von Dünnschichten. Hierzu wird ein in einer Vakuumkammer beﬁndliches
polykristallines Target, bestehend aus den Komponenten des zu züchtenden Proben-
materials, mithilfe eines gepulsten LASERs verdampft und ionisiert. Das sich dabei
keulenförmig senkrecht zur Targetoberﬂäche ausbreitende Plasma kondensiert auf
einem dem Target gegenüberliegenden Substratkristall und bildet bei korrekter Pa-
rameterwahl die gewünschte Probenschicht. Eine ausführliche Beschreibung ﬁndet
sich in [26].
Die hier vorgestellten Proben wurden in den Kammern B (Sr2FeMoO6) und G
(30- und 22-BaTiO3-BiFeO3-Komposite) der arbeitsgruppeneigenen Anlage ge-
züchtet. In beiden Fällen kam ein KrF-Excimer-LASER mit einer Wellenlänge von
248 nm zum Einsatz. Die LASER-Energiedichte am Target betrug dabei zwischen 1
und 2 J/cm2. Die Einstellung der optimalen Energiedichte geschah empirisch über
den Spaltquerschnitt am LASER-Ausgang und die Position einer Sammellinse im
Strahlengang. Durch die Wahl der Pulsfrequenz war die Einstellung des Material-
abtrages am Target und so mittelbar der Wachstumsgeschwindigkeit der Schicht
möglich.
Weitere Parameter sind Druck und Zusammensetzung des Gases in der Vakuum-
kammer. Die Wahl der Gaszusammensetzung ermöglicht die Veränderung des Stö-
chiometrieübertrages vom Target zum Substrat. Üblicherweise wird mit hohen Sau-
erstoﬀ-Partialdrücken eine geringe Sauerstoﬀvakanzdichte in oxidischen Materialien
angestrebt. Der Gasdruck in der Kammer wird zur physikalischen Prozesssteuerung
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genutzt, da die Gasteilchen mit dem verdampften Targetmaterial auf dem Weg zum
Substrat stoßen und so dessen kinetische Energie verringern. Dadurch kann verhin-
dert werden, dass größere Materialcluster (Droplets) das Substrat erreichen, während
kleinere Teilchen mit weniger Energie ankommen, was ein Herausschlagen von bereits
abgelagertem Material verhindert. Außerdem haben diese aufgrund der geringeren
Bewegungsenergie einen geringeren Bewegungsradius auf der Probenoberﬂäche, was
ein Inselwachstum begünstigt. Für die Züchtung perovskitischer Proben wird übli-
cherweise mit O2-Partialdrücken zwischen 0,001mbar und 0,5mbar gearbeitet. Für
BiFeO3- und BaTiO3-basierte Proben war dies zutreﬀend. Sr2FeMoO6-Proben wur-
den optimalerweise bei Drücken um etwa 0,001mbar Ar (nach vorherigem Erreichen
des minimalen Kammerdrucks von etwa 10-6mbar) gezüchtet.
An derselben Stelle setzt der Parameter Substrattemperatur an. Die thermische
Energie kann vom ankommenden Material genutzt werden, um den Bewegungsra-
dius zu erhöhen. Dadurch können die Atome leichter an bestehende Schichtteile
angelagert werden  ein zweidimensionales Wachstum ist die Folge. Zur Beheizung
der Substrate kommt in der B-Kammer ein auf die Rückseite des Substrates gerich-
teter CO2-Infrarot-LASER zum Einsatz, in der G-Kammer ein hinter dem Substrat
platzierter Kanthal-Widerstandsheizer. Die Züchtung BiFeO3- und BaTiO3-basier-
ter Proben geschah um 700 °C. Für Sr2FeMoO6-Schichten wurden Temperaturen um
900 °C benötigt.
Die Züchtung der G-Kammer-Proben wurde von Holger Hochmuth durchgeführt.
2.2 Messmethoden
2.2.1 Ferroelektrizität
Ein wesentlicher Bestandteil multiferroischer Eigenschaften der Materialien, die in
dieser Arbeit untersucht wurden, stellt die Ferroelektrizität (FE) dar (Kpt. 3.1).
Zur Messung der ferroelektrischen (FE) Polarisation existieren verschiedene Metho-
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den. Neben der in der Vergangenheit in der Arbeitsgruppe angewendeten Sawyer-
Tower-Methode, die mithilfe eines Oszilloskops die Polarisation der Probe über den
Vergleich mit einem Referenzkondensator extrahiert, wird die hier angewendete Me-
thode mit dynamischer Stromintegration häuﬁg eingesetzt.
Dazu kam der TF-Analyzer 2000 von aixACCT zum Einsatz. Dieser fährt zwischen
zwei Kontakten der als Kondensator betrachteten Probe eine Spannung linear von
0V zur positiven Maximalspannung, dann zur negativen Maximalspannung und
zurück zu 0V. Die Zeit eines solchen Zyklus markiert eine Periodendauer, mit de-
ren Hilfe die Messfrequenz f deﬁniert wird. Gleichzeitig wird der ﬂießende Strom
registriert. Dieser setzt sich grundsätzlich aus drei Komponenten zusammen, der
ohmschen (IO, Leckstrom), der dielektrischen (IK, Verschiebungsstrom) und der
ferroelektrischen(IFE, Schaltstrom). Für die Analyse der entstehenden Kurven ist
die mathematische Darstellung hilfreich. Die genannten Anteile zeigen sich folgen-
dermaßen: Der Leckstrom ergibt sich aus dem ohmschen Gesetz zu
IO(t) =
V (t)
R||
, (2.1)
mit der zeitabhängigen Spannung V (t) und dem Parallelwiderstand R||. Das Er-
gebnis ist eine Gerade durch den Ursprung. Der Verschiedungsstrom wird aus der
Gleichung für die am Kondensator mit der Kapazität C liegende Ladung
Q(t) = C · V (t) (2.2)
durch Diﬀerenzieren nach der Zeit erhalten und ergibt sich zu:
IK(t) ≡ dQ(t)
dt
= C · dV (t)
dt
. (2.3)
Aus der linearen Spannungsänderung folgt, dass dV/dt = K eine Konstante mit
positivem Vorzeichen bei steigender und mit negativem Vorzeichen bei sinkender
Spannung ist. Unter der Annahme einer vom elektrischen Feld unabhängigen elek-
trischen Permittivität  ergibt sich eine rechteckige, geschlossene Strom-Spannungs-
kurve. Für reale Bauteile muss zusätzlich die Möglichkeit gleichrichtender Kontak-
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te betrachtet werden. Eine sich in bestimmten Spannungsbereichen ausbreitende
Raumladungszone fügt sowohl der Kapazität als auch dem Parallelwiderstand des
Ferroelektrikums eine zusätzliche in Reihe geschaltete Komponente hinzu.
Der Schaltstrom entsteht durch die räumliche Umkehr von positivem und negativem
Po
te
nt
ia
l
Ort
Ti4+
(a)
Ort
Ti4+
schwaches E-Feld
(b)
Ort
Ti4+starkes E-Feld
(c)
Abbildung 2.1 Verkippung des perovskitischen Doppelminimumpotentials durch ein homogenes
elektrisches Feld ansteigender Stärke von (a) nach (c)
Ladungsschwerpunkt, wenn die einzelnen Perovskitzellen (Kpt. 3.1) des Kristalls
zwischen den beiden stabilen Potenzialminima entlang einer Raumrichtung wech-
seln (siehe Abb. 2.1). Dieser Wechsel wird durch die Verkippung des Doppelmini-
mumpotenzials aufgrund des angelegten elektrischen Feldes begünstigt. Für einen
idealen Kristall ist der Schaltstrom dann in Form zweier Boltzmann-Verteilungen
symmetrisch bei der Umschaltspannung zu erwarten. Da im realen Kristall durch
Defekte, verschiedene Korngrößen, sowie die Tatsache, dass zufällige Tunnelprozesse
zu einem Umschalten der Zellen außerhalb der statistisch erwarteten Spannungen
führen, eine Verbreiterung dieser Peaks auftritt, wird für den Schaltstrom eine all-
gemeine Gaußverteilung
IFE(t) =
A
B
· e−B2V (t)2 (2.4)
angenommen. Die auftretenden Parameter A und B können als empirisches Maß für
den Gesamteinﬂuss aller Defekte gesehen werden, liefern aber keine physikalische
Information und werden für die Bestimmung sonstiger Parameter der Proben (,
R||, ferroelektrische Polarisation P) im Rahmen des Modells nicht explizit benötigt.
Weiterhin zeigt sich, dass in den meisten Fällen zwei Schaltpeaks auftreten, da es
einen signiﬁkanten Unterschied zwischen dem Umschalten vollständig ausgerichteter
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Domänen (um 180 °) und einiger nicht ausgerichteter Domänen (im Mittel um 90 °)
gibt [27, 28]. Der Gesamtstrom ergibt sich damit zu
Iges(t) =
V (t)
R||
+ C ·K(t) + A1
B1
· e−B21(V (t)−V180)2 + A2
B2
· e−B22(V (t)−V90)2 . (2.5)
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Abbildung 2.2 Beispiel einer Anpassung des beschriebenen Modells zur Extraktion des fer-
roelektrischen Anteils an der Gesamtpolarisation der Proben; (a) Der Vergleich von gemessener
Stromkennlinie und angepasstem Modell zeigt eine sehr gute Übereinstimmung; entsprechend auch
die Polarisation. In (b) sind die Komponenten der Modellkennlinie einzeln aufgeführt. (c) zeigt den
Vergleich von Gesamtpolarisation zu ferroelektrischer Polarisation der Probe.
Abbildung 2.2 (a) zeigt eine typische Strom-Spannungs-Kennlinie einer Messung
und die mittels zeitlicher Intergration und Normierung auf die Kontaktﬂäche be-
rechnete Polarisationskurve mit den jeweiligen Anpassungen. Mithilfe des Modells
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ist es ebenfalls möglich, die einzelnen Bestandteile aus der Kennlinie zu isolieren
(siehe Abb. 2.2 (b)) und zur allein durch den Schaltvorgang verschobenen Ladung
zu gelangen, welche den ferroelektrischen Polarisationsanteil liefert. In Abb. 2.2 (c)
werden die Polarisationskurven verglichen.
In der Praxis zeigt sich, dass in manchen Fällen ein zusätzlicher nicht-ohmscher
Anteil zum Leckstrom hinzukommt. Dieser kommt durch tunnelnde Elektronen zu-
stande und manifestiert sich in den Kurven als exponentieller Anstieg. Dieser ist
aufgrund von Probenunregelmäßigkeiten wie Unterschieden bei Größe und Materi-
al der beiden Kontaktierungen im Allgemeinen nicht symmetrisch. Eine Eliminie-
rung wird vom Gerät dadurch erreicht, dass eine Strom-Spannungs-Kennlinie bei
zwei verschiedenen Frequenzen f1 und f2 > f1 aufgenommen wird. Kapazitiver
und ferroelektrischer Anteil sind linear frequenzabhängig und ändern sich, während
der Leckstrom in beiden Messungen gleich ist. Durch Subtraktion beider Messun-
gen verschwindet der Leckstrom und übrig bleibt das (f2 − f1)-fache des restlichen
Stroms.
2.2.2 Magnetisierung
Magnetisierungseigenschaften der Proben wurden mit einem superconducting quan-
tum interference device (SQUID, dt. supraleitendes Quanteninterferenz-Gerät) er-
mittelt. SQUIDs bestehen aus einem supraleitenden Ring, der einen (RF-SQUID)
oder zwei (DC-SQUID) dünne, nicht supraleitende, Unterbrechungen aufweist. Sind
diese Unterbrechungen dünn genug, so können die im Supraleiter vorhandenen Elek-
tronenpaare unterhalb eines kritischen Stromwertes IC widerstandsfrei hindurchtun-
neln.
Beim DC-SQUID wird ein externer Gleichstrom über die Kontakte geleitet. Dadurch
ﬁndet das Tunneln zeitlich periodisch (nicht sinusoidal) statt. Die Frequenz dieses
Wechselstromes hängt sowohl vom Wert des eingespeisten Gleichstroms als auch
vom magnetischen Fluss durch den Supraleiterring φa ab. Um die Magnetisierung
einer Probe festzustellen, wird die Veränderung des Stroms im Ring gemessen, die
die Anwesenheit der Probe erzeugt. Dazu wird IC überschritten, die Elektronenpaa-
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re brechen auseinander, die Barriere wird ohmsch und eine Spannung fällt ab. Diese
Spannung wird gemessen und gibt Auskunft über φa.
Im Fall des RF-SQUID kann, da nur eine Tunnelbarriere vorhanden ist, kein Gleich-
strom darüber ﬂießen. Entsprechend wird der Supraleiterring induktiv an einen
Schwingkreis gekoppelt, welcher einen Wechselstrom erzeugt. Dessen Frequenz muss
klein gegen die charakteristische Frequenz des am Tunnelkontakt ﬂießenden Stromes
sein, um eﬀektiv wie ein Gleichstrom zu wirken. Eine magnetisierte Probe verändert
wieder den Fluss durch den Supraleiterring und die Spannung am Tunnelkontakt,
was sich in Form einer Impedanzänderung im Schwingkreis auswirkt.
Die besondere Eigenschaft von SQUID-Magnetometern liegt in der Quantisierung
des Flusses durch den supraleitenden Ring. Eine Abweichung des Flusses von ganz-
zahligen Vielfachen des Elementarﬂusses φo = h/2e ≈ 2.07 × 10−15Wb wird durch
einen Strom vom Ring beantwortet, der den Fluss auf das nächstliegende Vielfache
kompensiert. Ein SQUID, welches so konstruiert ist, dass diese Stromänderung zum
Überschreiten von IC führt, kann theoretisch den Fluss bis auf φo genau messen.
Die Messungen an BiFeO3-Kompositen wurden von Vera Lazenka et al. an einem
MPMS XL-5 an der KU Leuven und von Francis Bern an einem SQUID Magnetome-
ter System MPMS-7 von Quantum Design innerhalb der Arbeitsgruppe Supraleitung
und Magnetismus an der Universität Leipzig durchgeführt.
2.2.3 Magnetoelektrische Kopplung
Die magnetoelektrische (ME) Kopplung gibt die Korrelation der Änderung der elek-
trischen Polarisation P (Magnetisierung M ) eines Kristalls mit der Änderung des
äußeren magnetischen Feldes H (elektrischen Feldes E ) mittels der ME Kopplungs-
tensoren α (linear), β (quadratisch) usw. an. Die ME Kopplung der hier untersuchten
Materialien wird durch die linearen Koeﬃzienten hinreichend beschrieben.
Da es im relevanten Zeitraum noch keine kommerziell erhältlichen Geräte zur Mes-
sung der ME Kopplung gab, wurden die Messungen an einem manuell modiﬁzierten
PPMS: Model 6000 von Quantum Design durchgeführt. Die Grundkonﬁguration
des Gerätes ist für Magnetisierungsmessungen mithilfe eines 9T-Supraleitermagne-
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ten ausgelegt. Für die ME-Messungen wurde eine Spule am Messkopf für elektrische
Transportmessungen angebracht, durch die mittels Wechselspannung ein alternie-
rendes, zusätzliches Magnetfeld H∼ in Richtung des statischen Feldes des PPMS
generiert wird. An der Probe wird parallel zum Magnetfeld die Spannung abge-
griﬀen. Über einen Lock-In-Verstärker wird die entstehende dynamische Spannung
extrahiert. Die Beziehung
αME =
dE∼
dH∼
=
1
d
dV∼
dH∼
⇒ 1
d
V̂∼
Ĥ∼
(2.6)
liefert mit der Probendicke d und den Amplitudenwerten V̂∼ und Ĥ∼ der Wechsel-
spannung und des Wechselfeldes die ME Kopplung.
Die in dieser Arbeit gezeigten ME-Messungen wurden an der KU Leuven von Vera
Lazenka et al. durchgeführt.
2.2.4 Rasterelektronenmikroskopie
Die Rasterelektronenmikroskopie (SEM, engl. secondary electron microscopy) ist ein
Verfahren zur optischen Oberﬂächendarstellung. Dabei wird ein Elektronenstrahl
von typischerweise einigen 10 keV auf die Probe gerichtet und die zurückkehrenden
Elektronen werden aufgefangen. Diese werden in rückgestreute Primärelektronen so-
wie aus der Probe herausgelöste Sekundärelektronen unterteilt und können anhand
ihrer Energie unterschieden werden. Die Sekundärelektronen besitzen Energien im
eV-Bereich und können nur aus oberﬂächennahen Bereichen den Kristall verlassen.
Der Bildkontrast wird vom Neigungswinkel der Austrittsﬂäche zum Detektor beein-
ﬂusst und erzeugt so ein topographisches Bild.
Die Energie der rückgestreuten Elektronen hängt von der Masse des Stoßpartners
(Atom) ab, liegt im keV-Bereich und bildet so einen Ordnungszahlkontrast ab.
Weiterhin besteht die Möglichkeit, mit dem SEM energiedispersive Röntgenspektro-
skopie (EDX, engl. energy dispersive x-ray spectroscopy) zu betreiben. Dabei wird
die Energie der charakteristischen Röntgenstrahlung gemessen, die erzeugt wird,
wenn der hochenergetische Elektronenstrahl kernnahe Elektronen aus ihren Orbi-
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talen schlägt und die freigewordenen Niveaus wieder besetzt werden. So ist eine
stöchiometrische Bestimmung der Probenzusammensetzung möglich.
Die in der Arbeit gezeigten Bilder wurden von den Mitgliedern der Halbleiter-
Arbeitsgruppe, Jörg Lenzner und Michael Bonholzer, angefertigt und stammen von
einem NOVA Nanolab 200 von FEI Company. Dieses Gerät verfügt zusätzlich über
die Möglichkeit mit einem Ga-Ionenstrahl lokal Material aus Proben zu entfernen,
was genutzt wurde, um Querschnitte freizulegen und Lamellen zu schneiden, welche
dann per SEM bzw. TEM optisch untersucht wurden.
2.2.5 Transmissionselektronenmikroskopie
In der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wird eine zuvor präparierte dün-
ne Lamelle der zu untersuchenden Probe mit Elektronen im Energiebereich von ei-
nigen 100 keV durchstrahlt. Die an der Hinterseite der Probe austretenden Primär-
elektronen werden mit einem Detektor aufgefangen und zur Bildgebung verwertet.
TEM kann in verschiedenen Betriebsarten durchgeführt werden.
Bei der Raster-Transmissionselektronenmikroskopie (STEM, engl. scanning TEM)
wird der Elektronenstrahl über die zu untersuchende Probenﬂäche gerastert. Unter-
schiedliche Strukturen streuen die Elektronen unterschiedlich, was zu einer Variation
der Austrittswinkel sowie der Strahlintensität führt. Analog zur Lichtmikroskopie
werden Detektoren, die eher oberﬂächenparallel austretende Elektronen auﬀangen
Dunkelfeld-Detektoren (DF, engl. dark ﬁeld) genannt, während oberﬂächennormal
austretende Elektronen von Hellfeld-Detektoren (BF, engl. bright ﬁeld) registriert
werden. In dieser Arbeit werden Bilder sogenannter high-angle annular dark ﬁeld
(HAADF)-Detektoren gezeigt. Diese beﬁnden sich zusätzlich konzentrisch um die
Mikroskopachse.
Bei der selected area electron diﬀraction (SAED) wird mittels des durch die Probe
tretenden Elektronenstrahls ein Beugungsbild der Probe im Bereich von wenigen nm
erstellt. Über Parameter wie Detektorabstand, Streuwinkel und Elektronenenergie
kann so eine k-Raumdarstellung des Probenausschnitts analog zur Röntgenbeugung
gewonnen werden. Die Auﬂösung eines solchen Diﬀraktogramms ist entsprechend
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dem Wellenlängenverhältnis von Elektronen zu Röntgenphotonen um ein Vielfaches
höher.
TEM-Messungen wurden von Gerald Wagner an der Fakultät für Chemie und Mi-
neralogie der Universität Leipzig durchgeführt.
2.2.6 Rasterkraftmikroskopie
Die Rasterkraftmikroskopie (AFM, engl. atomic force microscopy) ist eine Methode
zur physischen Oberﬂächenabbildung. Dabei wird eine an einer Balkenfeder (Canti-
lever) befestigte Spitze in geringem Abstand über die zu untersuchende Oberﬂäche
gerastert und deren Topograﬁe registriert. Dies erfolgt grundsätzlich nach zwei Me-
thoden: Bei der statischen Methode (contact mode) beﬁndet sich die Spitze in direk-
tem Kontakt mit der Probenoberﬂäche (repulsiver Potentialbereich). Triﬀt die Spitze
auf eine Erhebung oder Vertiefung, verbiegt sich der Cantilever, was über die ver-
änderte Position einer Laserstrahlreﬂektion an dessen Rückseite auf einem Detektor
festgestellt und in eine Höheninformation umgerechnet wird. Eine Weitereintwick-
lung dieser Methode besteht darin, dass Spitze oder Probe um die entsprechende
Höhe nachgeregelt und so ein konstanter Abstand zwischen beiden eingehalten wird.
Höhere Genauigkeiten und geringerer Spitzenverschleiß werden durch den Einsatz
der dynamischen Messmethoden (non-contact mode) erreicht, da bei diesen die Spit-
ze ganz oder teilweise im attraktiven Potentialbereich, einige nm von der Probeno-
berﬂäche entfernt über diese geführt wird. Für diese Methode wird der Cantilever
samt Spitze mittels Piezoaktuatoren zur Schwingung nahe der Resonanzfrequenz
angeregt. Verändert sich beim Überfahren eines Hindernisses der Abstand zwischen
Spitze und Probe, variiert auch die Dämpfung der Schwingung, was zu einer Verän-
derung der vom Detektor registrierten Schwingungsamplitude und -phase führt. Ein
automatischer Regelkreis verändert nun den Probenabstand bis die Schwingungspa-
rameter wieder ihre Ausgangswerte erreichen. Das Regelsignal ergibt gleichzeitig die
Höheninformation.
Die Messungen wurden mit einem XE-150 scanning probe microscope von Park
Systems
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Piezoresponse force microscopy Ein abgewandelter Messmodus, welcher zur
Registrierung der Oberﬂächen-Polarisationsdomänenstruktur genutzt wurde, ist die
piezoresponse force microscopy (PFM). Hierbei wird eine leitfähige Messspitze ver-
wendet, an die eine Wechselspannung gelegt wird. Bewegt sich die Spitze über einen
polarisierten Probenbereich, wird die Spitze von der Oberﬂäche abgestoßen, wenn
die Polarisation entgegen dem durch die Wechselspannung verursachten elektrischen
Feld zwischen Spitze und Probe gerichtet ist. Für gegensätzlich ausgerichtete Pro-
benpolarisationen ergibt sich damit eine um 180 ° verschobene Phase der periodisch
auf die Spitze wirkenden Kraft. Diese Kraft führt zu einer Auslenkung des Cantile-
vers und wird auf dem herkömmlichen Weg registriert.
PFM-Messungen wurden von Tammo Böntgen innerhalb der Halbleiter-Arbeitsgrup-
pe und von Vera Lazenka et al. an der KU Leuven durchgeführt.
2.2.7 Röntgenbeugung
Die Röntgenbeugung (XRD, engl. x-ray diﬀraction) ist eine Strukturanalysemethode
zur Feststellung der atomaren Ordnung eines Kristalls. Dazu wird die zu Untersu-
chende Probe mit einem monochromen parallelen Lichtstrahl im Wellenlängenbe-
reich üblicher Atomabstände bestrahlt. Dieses Licht wird an den Kristallatomen
gestreut und ergibt für den Fall, dass die gestreuten Photonen konstruktiv inter-
ferieren, einen aus dem Kristall gerichteten Lichtstrahl, welcher zur Bestimmung
von strukturellen Kristallparametern herangezogen werden kann. Zur einfacheren
Darstellung ist es üblich, diese Streuprozesse als Reﬂexionen an Gitterebenen zu
beschreiben.
Eine Bedingung für die konstruktive Interferenz stellt die Bragg-Gleichung 2.7 dar,
welche unter Annahme elastischer Streuung über den Gangunterschied von an ver-
schiedenen Atomen gestreuten (bzw. an parallelen Gitterebenen reﬂektierten) Pho-
tonen eine Beziehung zwischen Streuwinkel, Atomabstand und Photonenwellenlänge
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herstellt:
nλ = 2d sin θ. (2.7)
Hier gibt θ den Winkel zwischen Kristalloberﬂäche und einfallendem Strahl an, d
den Gitterebenenabstand (Atomabstand) und λ die Wellenlänge. n wird 'Ordnung'
genannt und trägt der Tatsache Rechnung, dass parallele Ebenen nicht nur die je-
weils benachbarten sind. Dadurch kann bei weiteren Winkeln (ganzzahlige Vielfache
von sin θ) Licht durch dieselben Ebenen verstärkt werden.
Die zweite wichtige Bedingung für konstruktive Interferenz bildet das Streuvermögen
der Kristallbasis. Besteht diese aus mehr als einem Atom, entstehen richtungsab-
hängig bereits im Streuzentrum weitere Möglichkeiten der destruktiven Interferenz.
Aufschluss hierüber gibt der Strukturfaktor
S−→
R
(v1, v2, v3) =
∑
j
fje
−i2pi(v1xj+v2yj+v3zj), (2.8)
der für den Fall S−→
R
= 0 ein Verschwinden des potenziellen Reﬂexes anzeigt. In der
Gleichung stehen v1, v2 und v3 für die Koeﬃzienten der Basisvektoren des reziproken
Gitters (Millersche Indizes), welche die Gitterebene angeben, an der reﬂektiert wer-
den soll. xj, yj und zj sind die Koeﬃzienten der Basisvektoren des realen Gitters, mit
denen die Position des Basisatoms j angegeben wird. fj ist der elementspeziﬁsche
Atomformfaktor des Basisatoms j.
XRD-Messungen wurden an annähernd allen für diese Arbeit gezüchteten Proben
vorgenommen. Dafür kamen die Diﬀraktometer Philips X'Pert sowie PANalytical
X'pert PRO MRD zum Einsatz. Beide Geräte arbeiten mit Cu-Kα-Strahlung der
Wellenlänge λ = 1, 54Å. Aufgenommen wurden 2θ−ω-Scans für die Phasenanalyse
anhand der substratoberﬂächennormalen (out-of-plane) Gitterkonstanten, φ-Scans
zur Feststellung der substratoberﬂächenparallelen (in-plane) Ausrichtung sowie k -
Raum-Darstellungen (reciprocal space maps, Abk.: RSM) zur Überprüfung gitteran-
gepassten Schichtwachstums und der Gitterverzerrung.
XRD-Messungen an BiFeO3-basierten Proben wurden maßgeblich von Professor Mi-
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chael Lorenz innerhalb der Halbleiter-Arbeitsgruppe durchgeführt.
2.2.8 Rutherford-Rückstreuung
Die Rutherford-Rückstreuung (RBS, engl. Rutherford backscattering spectrometry)
ist eine Methode, um mittels Ionenstreuung Struktur- und Stöchiometrieinformatio-
nen über eine Kristallschicht zu gewinnen. Im normalen Messmodus (im Folgenden
Standard genannt) wird ein Ionenstrahl auf die Probe gerichtet und Winkel sowie
Energie der inelastisch rückgestreuten Ionen detektiert. Mithilfe dieser Werte ist es
unter Verwendung der Bethe-Bloch-Formel [29] für das materialabhängige Brems-
vermögen möglich, die Masse und gitterabhängige Position der Stoßpartner in der
Probe statistisch zu bestimmen. Da mit steigender Energie der Streuquerschnitt der
eingeschossenen Ionen sinkt, kann der Abstand des Messbereiches unter der Pro-
benoberﬂäche durch eine Änderung der Ionenenergie eingestellt werden. Mögliche
Abstände liegen im Bereich von etwa 100 nm bis einige µm. Je tiefer gemessen wird,
desto unschärfer wird die Tiefenauﬂösung.
Um ein Maß für die kristalline Qualität einer Probe zu erhalten, kann das RBS-Spek-
trometer im sogenannten Channeling-Modus eingesetzt werden. Dafür wird eine
ausgezeichnete (niedrig indizierte) Kristallrichtung gewählt (z.B. eine Kristallach-
se), entlang welcher der Ionenstrahl ausgerichtet wird. Die Atome des Kristallgitters
liegen für den Ionenstrahl dann so hintereinander, dass dieser den Kristall annä-
hernd ungestört passieren kann (analog zu einem Kanal durch den Kristall), sobald
er in das Gitter eingetreten ist. Die Rückstreurate der Ionen hängt in diesem Fall
von Atomen ab, welche, abweichend vom idealen Gitter, Positionen innerhalb dieses
Kanals einnehmen, und gibt so Aufschluss über die Häuﬁgkeit struktureller Defekte.
Die in dieser Arbeit gezeigten RBS-Messungen wurden an der KU Leuven von Vera
Lazenka et al. durchgeführt.
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2.2.9 Widerstand
Temperaturabhängige Widerstandsmessungen wurden für Sr2FeMoO6-Proben durch-
geführt, um Art und Stärke der elektrischen Leitfähigkeit festzustellen. Der dafür
genutzte Messplatz wurde von Marcus Jenderka konﬁguriert und in Matlab pro-
grammiert. Der speziﬁsche Widerstand wurde nach der Methode von van der Pauw
im Temperaturbereich zwischen minimal 15K und maximal 300K (Raumtempe-
ratur) aufgenommen. Anhand des Monotonieverhaltens kann zwischen metalltypi-
schem Verhalten (Widerstand steigt mit steigender Temperatur) und isolatortypi-
schem Verhalten (Widerstand sinkt mit steigender Temperatur) unterschieden wer-
den, was eine Einordnung der elektronischen Probenstruktur nach dem Modell aus
[30] erlaubt.
Da der für Halleﬀekt-Messungen ausgelegte Messplatz über einen Magneten verfügt,
war es möglich, Magnetwiderstandsmessungen bei Induktionsstärken bis 750mT im
genannten Temperaturbereich durchzuführen. Diese Messungen geben Aufschluss
über die Abhängigkeit des Widerstandes vom äußeren Magnetfeld bei konstanter
Temperatur.
Magnetwiderstandsmessungen an Sr2FeMoO6 bei magnetischen Induktionen bis B
= 8T wurden zudem von Francis Bern innerhalb der Arbeitsgruppe Supraleitung
und Magnetismus an der Universität Leipzig durchgeführt.
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Teil I
Magnetoelektrische Multiferroika auf Basis
von BaTiO3 und BiFeO3
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3 Grundlagen
3.1 Perovskitstruktur
Abbildung 3.1 Perovskitstruktur mit Metallatomen A (grün) und B (grau), sowie Sauerstoﬀa-
tomen (rot)
Sowohl BaTiO3 als auch BiFeO3 kristallisieren in der Perovskitstruktur, welche sich
chemisch in der Form ABO3 und physikalisch wie in Abb. 3.1 als im einfachsten Fall
primitives kubisches Gitter (sc) mit fünfatomiger Basis darstellen lässt. Auf den
Gitterplätzen A und B beﬁnden sich Kationen, deren weitere Eigenschaften sich
lediglich aus der Stabilität des Kristalls
t =
rA + rO√
2(rB + rO)
: 0, 89 < t < 1, 02 (3.1)
ergeben und keiner grundsätzlichen (elektronischen) Restriktion unterliegen. In obi-
ger Gleichung stehen rA, rB und rO für die Atomradien der Elemente A, B und
O. Die kubische Form liegt für t = 1 vor, bei Abweichungen treten leichte Struk-
turänderungen auf, die zur Verzerrung einzelner Gitterachsen und zur Veränderung
der Winkel führen (oft bspw. Verdrillung der O-Oktaeder um das B-Kation). Die
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verschiedenen Phasen können bei demselben Kristall in verschiedenen Temperatur-
bereichen auftreten. Die O-Atome liegen entsprechend anionisch vor. Zwei weitere
wichtige Vertreter sind SrTiO3, welches aufgrund der sehr stabilen kubischen Pha-
se häuﬁg als Substratmaterial bei der Züchtung perovskitischer Proben verwendet
wird und SrRuO3, welches eine dem SrTiO3 sehr ähnliche Gitterkonstante besitzt,
im Gegensatz dazu aber gut leitfähig ist und darum als elektrischer Rückkontakt
zwischen SrTiO3-Substrat und Probenschicht gezüchtet wird.
In vielen Perovskiten geht der Übergang von der kubischen Hochtemperaturphase
mit sinkender Temperatur zu Phasen mit geringerer Symmetrie mit einer minimalen
Verschiebung des B-Ions aus dem Zentrum der Zelle einher. Diese Verschiebung ist
Ursprung einer spontanen elektrischen Polarisation. Je nachdem, entlang welcher
Achse diese Verschiebung geschieht, existiert eine Anzahl von equivalenten Positio-
nen. Mithilfe eines externen elektrischen Feldes ist es möglich, das Kristallpoten-
tial so zu verschieben, dass das B-Ion in eine der equivalenten Positionen gelangt.
Die Richtung der spontanen Polarisation kann auf diese Weise geändert werden.
Betrachtet man den Kristallpotential-Verlauf für das B-Ion entlang einer Verschie-
bungsachse, erhält man ein Doppelminimumpotenzial (Abb. 2.1). Alle Materialien,
in denen ein solcher Vorgang möglich ist (auch, wenn sie nicht perovskitisch sind),
heißen ferroelektrisch.
3.2 Multiferroika
Die Bezeichnung Multiferroikum zielt auf das Vorhandensein mehrerer verschiedener
spontaner, langreichweitiger elektrischer und/oder magnetischer Ordnungsparame-
ter ab. Üblicherweise werden Ferroelektrizität (FE), Ferromagnetismus (FM) und
Ferroelastizität betrachtet. In allgemein akzeptierter, leicht abgeschwächter Form
werden auch ferrimagnetische und antiferromagnetische Ordnung eingeschlossen.
Um einen erweiterten praktischen Nutzen aus diesen Materialeigenschaften ziehen
zu können, ist es notwendig, dass sie miteinander gekoppelt sind. Eine Zielstellung
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ist beispielsweise die Vereinigung von FE und FM in einem Material zum Erreichen
magnetischer Schaltbarkeit eines Bauelementes mittels elektrischer Spannung, da
so Probleme wie hohe Schreibenergien verschwinden [31, 32]. Des Weiteren wurden
bereits Speicherelemente auf Basis multiferroischer Tunnelkontakte gezeigt, welche
es erlauben, vier statt der üblichen zwei binären Zustände zu speichern und diese
zudem zerstörungsfrei auszulesen [3].
Die Kopplung von FM und FE geschieht dabei über den magnetoelektrischen (ME)
Eﬀekt, welcher allgemein die Erzeugung eines elektrischen Feldes oder einer Po-
larisation durch ein magnetisches Feld beschreibt. Der Begriﬀ geht auf P. Debye
zurück [33] (ein Jahr bevor er 1927 nach Leipzig kam). Der intrinsische ME Eﬀekt
in Kristallen war zu diesem Zeitpunkt bereits Gegenstand der Forschung.
Eine allgemeine thermodynamische Beschreibung im Rahmen der Landautheorie
benutzt einen erweiterten Ausdruck für die freie Energie eines ME Systems:
F (E,H) = F0 − P SxEx −MSxHx −
1
2
0xyExEy − 1
2
µ0µxyHxHy
−αxyExHy − 1
2
βxyzExHyHz − 1
2
γxyzHxEyEz − · · · ,
(3.2)
mit der Grundzustandsenergie F 0, den Indizes x, y und z für die entsprechenden
Richtungskomponenten der Tensoren, dem elektrischen und dem magnetischen Feld
E und H, der spontanen Polarisation PS, der Magnetisierung M S und den elektri-
schen und magnetischen Suszeptibilitäten , µ, β und γ verschiedener Ordnung [34]
entsprechend der Anzahl ihrer Indizes. Am wichtigsten: αxy ist der lineare ME Koef-
ﬁzient, welcher der Erzeugung einer elektrischen Polarisation durch ein Magnetfeld
bzw. einer Magnetisierung durch ein elektrisches Feld entspricht. Die Polarisation
ergibt sich daraus als Ableitung der Energie nach dem elektrischen Feld:
Px(E,H) = − ∂F
∂Ex
= P Sx + 0xyEy + αxyHy +O(β, γ, . . .) (3.3)
und die Magnetisierung entsprechend die Ableitung der Energie nach dem Magnet-
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feld:
Mx(E,H) = − ∂F
∂Hx
= MSx + µ0µxyHy + αxyEy +O(β, γ, . . .). (3.4)
Von Interesse für die Nutzbarmachung der magnetoelektrischen Kopplung ist derzeit
in erster Linie der lineare ME Koeﬃzient αxy, im Weiteren der Erkennbarkeit halber
mit αME bezeichnet.
3.3 BiFeO3
BiFeO3 ist als intrinsisches Multiferroikum bei Raumtemperatur bekannt [9]. Bei
den entsprechenden Ordnungsparametern handelt es sich einerseits um die ferroelek-
trische Polarisation (rhomboedrisch unterhalb TC = 1083K [35]) und andererseits
um eine magnetische Ordnung, welche nicht ohne Weiteres charakterisiert werden
kann. Der Grund dafür ist, dass diese Ordnung, abhängig von verschiedenen Pa-
rametern, verschieden ist. Für Volumenkristalle wird BiFeO3 grundsätzlich als G-
Typ-Antiferromagnet (TN = 643K [36]) betrachtet. Dies bedeutet, dass Spins inner-
halb einer Ebene senkrecht zur kubischen [111]-Richtung ferromagnetisch angeord-
net sind, direkt benachbarte Ebenen jedoch antiparallele Spin-Ausrichtung aufwei-
sen. Für den Fall, dass die Spins parallel zur (111)-Ebene ausgerichtet sind, ergibt
sich die Möglichkeit einer Verkippung der antiferromagnetischen Untergitter, was
zu einem schwachen Ferromagnetismus führt [37, 38]. Dessen Stärke ist Berech-
nungen auf Grundlage der Dichtefunktional-Theorie zufolge bei einem Wert von µ =
0,1µB/Zelle zu erwarten [39]. Da jedoch zusätzlich zur bloßen G-Typ magnetischen
Ordnung die Spin-Richtung der antiferromagnetischen Untergitter entlang der [111]-
Richtung dreht und dadurch eine Spin-Zykloide in dieser Richtung mit einer Peri-
odenlänge von ca. 620Å bildet [40, 41], verschwindet die Magnetisierung in BiFeO3-
Kristallen im Allgemeinen dennoch. Eine Beseitigung der Spin-Zykloide wurde auf
verschiedene Arten erreicht. Popov et al. beschreiben beispielsweise den Übergang
der Spin-Formation zu einer uniformen, antiferromagnetischen Anordnung unter-
28
halb von 180K und bei Magnetfeldern bis zu 25T [42]. Caicedo et al. [43] konnten
sowohl magnetische Hystereseeﬀekte als auch ME Kopplung in Volumen-BiFeO3
messen, konnten jedoch eine mögliche Formation von Fe2O3-Sekundärphasen in den
Proben nicht völlig ausschließen.
Anwendungsrelevante Ansätze zur Unterdrückung der Spin-Zykloide beinhalten zum
einen die Verringerung der Probendimension in Richtung des variierenden Spins
durch die Herstellung von Proben als Dünnschichten [4446] und zum anderen die
Substitution von Bi durch Seltene Erde-Elemente [44, 4749]. Beide Methoden
erweisen sich zudem als sehr gut geeignet, die multiferroischen Eigenschaften ein-
schließlich der ME Kopplung des BiFeO3 zu beeinﬂussen und in vielen Fällen zu
verbessern [50].
In der Literatur wird darüber berichtet, das Sättigungspolarisationswerte von bis
zu 1C/m2 erreichbar sind [51, 52]. Die Ausbeutung der FE von BiFeO3 Dünn-
schichtproben ist im Allgemeinen jedoch aufgrund der relativ hohen Leitfähigkeit
stark beschränkt. Ein durch eine extern angelegte Spannung hervorgerufenes elek-
trisches Feld verursacht in der BiFeO3-Schicht einen Strom anstatt die ferroelek-
trische Polarisation zu verändern. Hinzu kommt, dass die Kopplung zwischen FE
und FM sehr schwach ausgeprägt ist. Um diese Nachteile zu beseitigen, wurden mit
BaTiO3 kombinierte Materialien in Form alternierender Multischichten und granu-
larer Komposite gezüchtet, da der höhere elektrische Widerstand des BaTiO3 eine
bessere Schaltbarkeit ermöglicht. Weiterhin bestand die Hoﬀnung, dass durch die
Gitterdeformation des BaTiO3 während des Schaltvorgangs das Gitter des darauf
gewachsenen BiFeO3 oberﬂächlich ebenfalls soweit deformiert wird, dass sich spür-
bare Auswirkungen auf die Magnetisierung ergeben und so eine mittelbare Kopplung
beider Eﬀekte entsteht.
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3.4 BaTiO3
BaTiO3 ist ein lange bekanntes und gut erforschtes Ferroelektrikum bei Raum-
temperatur. Es ﬁndet Verwendung in hochkapazitiven Kondensatoren, piezoelek-
trischen Bauelementen und der Sensorik. Aktuell ist es ein gern genutzter Kandidat
in der Erforschung neuer Bauelemente für Computeranwendungen wie ferroelek-
trische Feldeﬀekt-Transistoren [2] oder multiferroische Kompositmaterialien, wie es
in dieser Arbeit der Fall ist. BaTiO3 beherbergt einige Besonderheiten gegenüber
vielen anderen Perovskitmaterialien, was seine Struktur betriﬀt, da es nicht nur
einen Übergang von der kubischen Hochtemperaturphase zur verzerrten ferroelek-
trischen Phase besitzt, sondern nacheinander mehrere Phasen durchläuft: kubisch
über 400K, tetragonal zwischen 400K und 270K, orthorhombisch zwischen 270K
und 190K und rhomboedrisch unterhalb von 190K [53]. In Dünnschichten kommt
es aufgrund der Verspannung auf dem Substrat zu Verschiebungen dieser Tempe-
raturen um mehrere K. Alle diese Phasen sind verschieden stark ferroelektrisch.
Bei den Übergangstemperaturen divergiert die Kapazität des BaTiO3. Diese beiden
Eigenschaften können in multiferroischen Kompositmaterialien ausgenutzt werden,
um den Einﬂuss der Polarisation auf bestimmte Messsignale einzuschätzen zu kön-
nen, da eine Korrelation ebenfalls temperaturabhängig Besonderheiten aufweisen
kann. Die Sättigungspolarisation von reinem, unverspanntem BaTiO3 liegt bei etwa
0,4C/m2.
In den in dieser Arbeit untersuchten Kompositmaterialien hat BaTiO3 die Aufgabe,
die hohe Leitfähigkeit des BiFeO3 zu kompensieren und einen zusätzlichen ferroelek-
trischen Beitrag zu liefern.
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4 Ergebnisse und Diskussion
4.1 Dotierungseﬀekte in BiFeO3-Dünnﬁlmen
4.1.1 Proben
Zur Erweiterung der zuvor zusammengefassten Erkenntnisse über den Einﬂuss der
strukturellen Veränderung des BiFeO3 auf seine magnetischen, ferroelektrischen und
ME Eigenschaften wurden BiFeO3-Filme mit jeweils 0%, 5% und 15% durch La-,
Nd- und Gd-substituiertem Bi auf (001)-orientiertem SrTiO3 gezüchtet. Jede Zu-
sammensetzung wurde zudem bei vier verschiedenen O2-Partialdrücken hergestellt,
um einen Einﬂuss der Sauerstoﬀvakanzdichte beobachten zu können. Dabei handelt
es sich um die Drücke 0,25mbar, 0,05mbar, 0,01mbar und 0,002mbar. Im Folgenden
wird die Bezeichnung BSFO für Bi1-xSExFeO3 verwendet, wobei SE verallgemeinert
für die Seltene Erde-Elemente La, Nd und Gd steht.
4.1.2 Struktur
RBS Von allen Proben wurden RBS-Spektren sowohl in Rückstreugeometrie als
auch per Channeling gemessen. Die Ergebnisse der Proben mit 15% La, sowie
Schicht- Volumen mS M S
Probe dicke (nm) (cm3) (103Am2) (103Am-1) BC(T)
BiFeO3 110 1,9 × 10-6 2,0 × 10-5 10,6 0,01
Bi0,95La0,05FeO3 120 2,4 × 10-6 3,0 × 10-5 12,7 0,02
Bi0,85La0,15FeO3 115 1,5 × 10-6 2,3 × 10-5 15,3 0,04
Bi0,95Nd0,05FeO3 100 6,9 × 10-7 9,6 × 10-6 13,8 0,05
Bi0,85Nd0,15FeO3 130 1,5 × 10-6 2,8 × 10-5 18,9 0,10
Bi0,95Gd0,05FeO3 170 2,6 × 10-6 4,5 × 10-5 17,2 0,07
Bi0,85Gd0,15FeO3 155 1,9 × 10-6 5,2 × 10-5 27,4 0,12
Tabelle 4.1 Charakteristika der BSFO-Schichten: Schichtdicke, Schichtvolumen, magnetisches
Moment mS , Sättigungsmagnetisierung M S und Koerzitivfeld BC bei T = 300K; Entn. aus [50]
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15% Gd sind in Abb. 4.1 dargestellt. Die einzelnen Probenbestandteile sind den
entsprechenden Peaks eindeutig zuzuordnen. Sie stammen, wie im Bild bezeich-
net, von Bi, La, Gd und Fe in der Schicht sowie Sr und Ti im Substrat. Der
Gd-Peak überlappt aufgrund ähnlicher Ordnungszahlen etwas mit dem Bi-Peak.
Der Haupteﬀekt der Gd-Substitution ist entsprechend die Verbreiterung des Bi-
Peaks hin zu leichteren Elementen. Innerhalb des Detektionslimits des RBS sind
die Proben frei von Verunreinigung durch andere Elemente. Aus der Simulation des
Rückstreuspektrums ergibt sich eine durchschnittliche Zusammensetzung der Pro-
ben von Bi0,85±0,10SE0,15±0,03Fe1±0,10O3±0,03 und deckt demnach inklusive Fehler die
nominale Targetzusammensetzung ab. Die Schichtdicken der einzelnen Proben sind
in Tab. 4.1 aufgeführt.
Abbildung 4.1 Standard- (Kreise), simulierte (rote Linie) und Channelling-RBS-Spektren
(schwarze Linie) von (a) Bi0.85La0.15FeO3 und (b) Bi0.85Gd0.15FeO3 Dünnschichten auf SrTiO3.
Die minimalen Ausbeuten liegen bei 10% (a) und 17% (b). Entn. aus [50]
Das Channeling-Spektrum der Schichten in Abb. 4.1 zeigt zwei Bi-Peaks. Der hoch-
energetische gehört zu Bi/La/Gd-Atomen in den Oberﬂächenschichten. Der zweite
(niederenergetische) Peak kann mit den an der Film/Substrat-Grenze vom Bi/La/Gd
refketierten Ionen in Verbindung gebracht werden. Aus der Abbildung ist erkenn-
bar, dass die Intensität des Peaks durch Substitution von Bi3+ mit Gd3+ erhöht
wird, was anzeigt, dass dadurch eine höhere Defektdichte erzeugt wird als durch die
Substitution von Bi3+ mit La3+.
Das Verhältnis χ von Channeling-Signal zu Rückstreu-Signal ist an der Probeno-
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berﬂäche minimal (χmin). χmin liegt zwischen minimal 8% für undotierte BiFeO3-
Proben und maximal 17% für Gd-dotierte. Insgesamt weist dieser Umstand auf ei-
ne hohe kristalline Qualität der Proben hin. Der höchste Wert für χmin bei Gd-
dotierten Proben zeigt an, dass durch Gd-Substitution die größte Gitterverzerrung
hervorgerufen wird. Aus der relativ engen Verteilung der χmin-Werte für alle Pro-
bentypen lässt sich schließen, dass eine Positionierung der Bi-Substituenten auf dem
Gitterplatz stattgefunden hat.
XRD Mithilfe von XRD-Messungen wird eine Analyse der Struktur und der Pha-
senzusammensetzung der BSFO-Filme durchgeführt. In den 2θ-ω-Scans (Abb. 4.2
(a)) zeigen alle Proben ausschließlich (00L)-Reﬂexe von perovskitischem BSFO und
SrTiO3, was bedeutet, dass eine klare Vorzugsorientierung vorliegt. Die φ-Scans
der (101)-Reﬂexe von Schicht und Substrat in Abb. 4.2 (c) zeigen eine perfekte
in-plane-Orientierung ohne Rotationsdomänen und bestätigen damit epitaktisches
Wachstum des BSFO auf (001)-SrTiO3. Der Einﬂuss der Bi-Substitution durch La,
Nd und Gd auf die Struktur des BSFO wurde für 5% und 15% Substitutionsan-
teil untersucht. Demnach haben alle Filme dieselbe allgemeine Gitterstruktur und
weisen keine Anzeichen von Sekundärphasen auf. In der Literatur wird allerdings
von einem graduellen Phasenübergang von einem verzerrten rhomboedrischen zu ei-
nem pseudotetragonalen Gitter bei Gd-Dotierung von Sol-Gel-gewachsenem BiFeO3
auf Pt/Ti/SiO2/Si-Substrat berichtet [54, 55]. Die Positionen der BiFeO3-Peaks in
Abb. 4.2 (a) lassen eine Verschiebung zu höheren Winkeln (was einer Verringerung
der out-of-plane-Gitterkonstante entspricht) bei Substitution von Bi erkennen. Diese
steigt von La über Nd zu Gd. Auch hier bestätigt sich, dass Gd mit seinem im Ver-
gleich kleineren Ionenradius die größte Gitterverzerrung hervorruft. In allen Fällen
führt die höhere Dotierkonzentration zu einer stärkeren Verschiebung des Peaks. Er-
klärt werden kann dieses Verhalten durch die Gitterfehlanpassung zwischen BiFeO3
(a = 3, 962Å) und SrTiO3 (a = 3, 905Å). Beim Wachstum der Schicht auf dem
Substrat kommt es aufgrund der erzwungenen Verringerung der in-plane-Gitterkon-
stante zu einer Vergrößerung der out-of-plane-Gitterkonstante auf 4,06Å für BiFeO3.
Die Werte der BSFO-Schichten liegen bei 4,046Å und 4,026Å für La (5% und 15%),
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4,036Å und 3,975Å für Nd sowie 4,009Å und 3,922Å für Gd.
Abbildung 4.2 (a) XRD 2θ-ω-Scans der undotierten und La-, Nd- and Gd-dotierten BiFeO3-
Proben (Züchtungsdruck: 0,25mbar) auf SrTiO3(100)-Substraten; (b) XRD 2θ-ω-Scans von
BiFeO3-Proben für verschiedene PLD-Wachstumsdrücke; Sinkende Peakintensität bzw. steigende
Halbwertsbreite zeigen verringerte kristalline Qualität mit sinkendem Sauerstoﬀpartialdruck. (c)
XRD φ-Scan einer bei 0,25mbar O2-Partialdruck gezüchteten BiFeO3-Probe mit 5% Gd; Zu erken-
nen ist zum einen die vierzählige Symmetrie von SrTiO3 und BiFeO3, zum anderen die identische
in-plane-Ausrichtung des BiFeO3 auf dem Substrat. Entn. aus [50]
Abbildung 4.2 (b) zeigt die Veränderung des 2θ-ω-Diﬀraktogramms bei sinkendem
O2-Züchtungsdruck. So geht dieser sowohl mit einer Verringerung der Peakintensi-
tät als auch einer Peakverbreiterung infolge steigender Gitterunordnung, also einer
breiteren Verteilung der out-of-plane-Gitterkonstanten, einher.
AFM In Abb. 4.3 sind die mittels AFM aufgenommenen Oberﬂächen der verschie-
denen Proben zu sehen. Darin zeigt sich undotiertes BiFeO3 durch kegelförmige Er-
hebungen dominiert und weist einen RMS-Wert der Flächenrauigkeit Rq von 4,23 nm
und eine mittlere Oberﬂächenrauigkeit Ra von 3,18 nm auf. Es ist klar erkennbar,
dass die Dotierung zu einer glatteren Oberﬂäche führt, indem sowohl die Größe
als auch die Häuﬁgkeit der Erhebungen durch die Substitution mit jedem der drei
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Elemente verringert wird. Nach Linus Paulings Elektronegativitätskonzept ist die
Bindung zweier Atome stärker, je größer der Unterschied ihrer Elektronegativitäten
ist. Die Werte für Bi, La, Nd, Gd und O sind 2,02, 1,1, 1,14, 1,2 und 3,44. Entspre-
chend sind die Bindungsenergien der SE-O-Bindungen stärker als für Bi-O, wodurch
eine stabilere Struktur entsteht. Dies erklärt zudem die glatteren Oberﬂächen der
mit 15% dotierten Schichten verglichen mit den mit 5% dotierten. Erwähnenswert
ist, dass die RMS-Rauigkeit für alle BSFO-Filme unter 2,5 nm liegt, da dies ein es-
sentielles Kriterium für sogenannten high density magnetoelectric random access
memory (MERAM) ist [56].
Abbildung 4.3 AFM-Bilder und Höhenproﬁle der verschieden dotierten BiFeO3-Dünnschich-
ten; Substitutions-Elemente und -Anteile wie angegeben; Die Oberﬂächen werden mit steigendem
Substitutionsgrad oﬀensichtlich homogener und glatter (von oben nach unten). Entn. aus [50]
Abbildung 4.4 zeigt die Abhängigkeit der Probenoberﬂäche vom O2-Züchtungsdruck.
Mit sinkendem Druck ändert sich die in-plane-Struktur von einer groben vierzähligen
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Abbildung 4.4 AFM-Bilder von reinem BiFeO3 für verschiedene Züchtungsdrücke, wie ange-
geben. Klar erkennbar ist die Änderung der Oberﬂächenstruktur mit sinkendem Züchtungsdruck.
Unterhalb von 0,05mbar verschwindet die rechteckige Überstruktur der Schicht. Entn. aus [50]
Symmetrie bei 0,25mbar über deutlich erkennbar rechteckige Inseln mit einem ho-
hen peak-to-valley-Verhältnis von über 65 nm bei 0,05mbar hin zu sternförmigen
Strukturen ohne ausgezeichnete in-plane-Symmetrie bei noch geringeren Drücken.
4.1.3 Magnetismus
Die magnetischen Eigenschaften der Proben wurden in Abhängigkeit von der Tem-
peratur zwischen 2K und 300K und in Abhängigkeit eines extern angelegten Ma-
gnetfeldes (H ext) bis 4T untersucht. Die in Abb. 4.5 gezeigte temperaturabhängige
Magnetisierung (M ) wurde bei 0,1T gemessen, zum einen nach Kühlung der Pro-
be bei H ext = 0T, zum anderen nach Kühlung der Probe bei H ext = 0,1T (FC).
Das Verhalten der Proben deckt sich größtenteils mit dem von Volumen-BiFeO3
[49, 57], Einkristallen [5860] und Nanodrähten [61]. Alle Kurven weisen konstan-
tes M bei hohen Temperaturen und einen steilen Anstieg unterhalb von 30K auf.
Den höchsten Absolutwert für M liefern Proben mit 15% Gd-Dotierung. Die jewei-
lige Diﬀerenz zwischen FC- und ZFC-Messung ist vernachlässigbar klein, was dem
klassisch erwartbaren Bild für einen Ferromagneten entspricht.
Der Sprung in M folgt dem Curie-Weis-Gesetz und könnte als Nachweis für das
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Vorhandensein von Superparamagnetismus gewertet werden.
Abbildung 4.5 Magnetisierung M (ZFC und FC) von reinem und 15%-dotierten BiFeO3-Dünn-
schichten, gemessen bei µH ext = 0,1T in Abhängigkeit von der Temperatur (1 emu/cm3 = 103
A/m). Entn. aus [50]
M -µH ext-Kurven wurden bei 2K und bei 300K an den BSFO-Filmen und reinem
BiFeO3 mit oberﬂächenparallelem H ext gemessen (Abb. 4.6). Entgegen dem bei
Volumen-BiFeO3 üblichen Antiferromagnetismus, wurde klarer Ferromagnetismus
(bzw. Ferrimagnetismus) registriert. Bei den 300K-Messungen sättigt M deutlich.
Allerdings sind die Absolutwerte von M für alle Proben niedrig. Der Wert von M
= 10,5 emu
cm−3 für undotiertes BiFeO3 entspricht in etwa bisher gemessenen Werten
[62, 63].
In den Messungen bei 2K sättigtM bis zum maximal angelegten H ext von 4T nicht,
was den starken paramagnetischen Anteil der Materialien zeigt. Diese Beobachtung
ist damit in Einklang mit dem starken Anstieg von M bei niedrigen Temperaturen
(vgl. Abb. 4.5). Die zugrundeliegende Physik des schwachen Ferromagnetismus ist
bisher nicht vollständig erklärt. Wang et al. [45] schlägt die Gitterverzerrung durch
das gitterangepasste Wachstum als Grund für die unterdrückte inhomogene anti-
ferromagnetische Spinstruktur und einen erhöhten Verkippungswinkel in BiFeO3-
SrTiO3-Schichten vor. In den entsprechenden Experimenten steigt M zudem mit
37
Abbildung 4.6 Magnetisierung verschiedener BiFeO3-Schichten in Abhängigkeit von der exter-
nen magnetischen Induktion bei 2K und 300K; BFO steht für BiFeO3. Die Beschriftungen 5%
und 15% bezeichnen die mit dem entsprechenden Element dotierten Schichten. Entn. aus [50]
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abnehmender Schichtdicke. Ein anderer Ansatz geht von der starken Interaktion
der Fe3+- und Fe2+-Ionen als Grund aus, da theoretische Berechnungen von Ederer
und Spaldin [39] keine Abhängigkeit zwischen M und Gitterverzerrungen erwar-
ten lassen. Die Bildung von Fe2+ infolge des Auftretens von O-Vakanzen kann den
Berechnungen nach M verändern.
Aus den vorliegenden Messergebnissen ist eine oﬀensichtliche Verstärkung magneti-
scher Eigenschaften durch die Dotierung mit SE-Elementen erkennbar (siehe Tab.
4.1). Den größten Einﬂuss hat dabei Gd. In jedem Fall erhöht die Substitution von
Bi3+ durch SE-Elemente die Gitterverzerrung, die oﬀenbar mit erhöhten Werten von
M einhergeht. Zusätzlich ist Gd3+ magnetisch aktiv und bringt somit sein eigenes
magnetisches Moment ein, welches scheinbar dazu tendiert, sich mit den umgeben-
den Fe-Momenten auszurichten und so zu einer bemerkenswerten Erhöhung von M
führt [49, 64].
Die geringe Koerzitivfeldstärke zeugt von der weichmagnetischen Natur der Materia-
lien, was im Sinne elektronischer Anwendungen eine vielversprechende Eigenschaft
ist.
Der Einﬂuss eines geringen O2-Züchtungsdrucks (< 0,25mbar) beschränkt sich auf
eine allgemeine Schwächung der magnetischen Eigenschaften, was auf die schlechtere
kristalline Struktur zurückgeführt werden kann.
4.1.4 Ferroelektrizität
Abbildung 4.7 zeigt die Polarisationskurve (P-E) eines Gd-dotierten BiFeO3-Films
auf SrTiO3:Nb, gemessen bei Zimmertemperatur und einer Messfrequenz von f =
1kHz. Die Messung zeigt zwar eine hohe Polarisation, jedoch keinerlei Anzeichen von
Ferroelektrizität in Form einer Sättigung, da der zugrundeliegende Schaltstrom (vgl.
Kpt. 2.2.1) zu stark vom Leckstrom dominiert wird. Die Polarisationskurven aller
BiFeO3- sowie BSFO-Proben zeigen hier das gleiche Verhalten. Wie zuvor erwähnt,
ist die hohe Leitfähigkeit von BiFeO3 das Hauptproblem bezüglich der Sichtbarkeit
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und Nutzbarkeit seiner ferroelektrischen Eigenschaften. Als Hauptgrund für hohen
Leckstrom werden meist Sauerstoﬀvakanzen vermutet [65], da diese im Perovskit-
gitter normalerweise donatorartige Störstellen bilden. Eine Möglichkeit, die Leitfä-
higkeit zu reduzieren, stellt das Dotieren dar, um diese Störstellen zu kompensieren
[55, 65]. Des Weiteren wurde über eine Verringerung der Leitfähigkeit von BiFeO3
durch Reduzierung der Sauerstoﬀvakanzdichte berichtet, indem Proben in O2-Atmo-
sphäre ausgeheizt wurden [66] oder einer Sauerstoﬀ-Ionen-Implantation unterzogen
wurden [67].
Allerdings ist klar, dass eine vollständige Beseitigung der Sauerstoﬀvakanzen im
BiFeO3 nicht gelingen kann, da bereits aus grundsätzlichen, statistischen Überle-
gungen über die Kristallstabilität, welche eine Entropiemaximierung einschließen,
hervorgeht, dass eine Gleichgewichtsphase auch Sauerstoﬀvakanzen enthält [68]. Ent-
sprechend konnte mittels Ausheizprozessen der Proben im vorliegenden Fall keine
Verbesserung der Leitfähigkeit erreicht werden, was angesichts des hohen O2-Züch-
tungsdrucks von 0,25mbar konsistent erscheint.
Abbildung 4.7 Dynamische Polarisationshysterese einer Kondensatorstruktur aus
Pt/Bi0.85Gd0.15FeO3/SrTiO3:Nb. Die Kondensatorﬂäche (≡ Fläche der Pt-Elektrode) be-
trägt 0,12mm2. Die Kapazität beträgt 7,7 nF, die mittlere Permittivität AV beträgt 1,450 und
der mittlere Widerstand rund 40 kΩ. Entn. aus [50]
Um dennoch einen Nachweis der FE zu erhalten, wurden PFM-Untersuchungen der
Probenoberﬂächen durchgeführt. In den PFM-Bildern in Abb. 4.8 ist ein klares Po-
larisationsdomänenmuster zu sehen. Die Domänenstruktur ist gemischt und von der
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Dotierung abhängig. Der Vergleich von Topographie und out-of-plane-PFM-Phase
zeigt, dass einzelne Körner üblicherweise eine einheitliche Polarisation besitzen. Die
PFM-Amplitude ist für beide Polarisationsrichtungen jeweils ähnlich groß. Dem in-
plane-Bild ist zu entnehmen, dass die Polarisation nicht vollständig senkrecht zur
Probenoberﬂäche ist, sondern eine laterale Komponente enthält. In allen Fällen exis-
tiert eine Hauptdomänenausrichtung mit vereinzelt anders ausgerichteten Körnern
innerhalb dieser. Die Analyse der Fläche der Vorzugsrichtung der Polarisation (siehe
Abb. 4.9) zeigt, dass dotierte Proben einen ﬂächenmäßig höheren Anteil der sponta-
nen Vorzugsausrichtung aufweisen, was sich mit Beobachtungen von Yan et al. [69]
deckt. Die La-dotierten Proben weisen dabei den größten Flächenanteil der Vorzugs-
ausrichtung pro Probe auf. Die Flächen der mit 5% dotierten Proben betragen 95%,
87% und 89% für La, Nd und Gd. Bei reinem BiFeO3 liegt die Fläche bei 75%.
Abbildung 4.8 PFM-Aufnahmen von undotierten BiFeO3 Dünnschichten auf SrTiO3(100): (a)
Topographie; (b) PFM Amplitudenbild, welches zusätzlich zu (d) einzelne Domänen erkennen lässt;
(c) laterales PFM-Phasenbild mit ferroelektrischen in-plane Domänen (Gelb und Schwarz entspre-
chen der gleichen Phase  360 ° = 0 °.); (d) PFM Phasenbild mit den zwei Polarisationsrichtungen
Entn. aus [50]
Es ist bekannt, dass die teilweise Substitution von Bi durch SE-Elemente die Bil-
dung der BiFeO3-Phase begünstigt, da sie der Bildung eisenreicher Phasen vorbeugt.
Diese eisenreichen Phasen sind eine Quelle von Eisenionen mit unterschiedlichen Va-
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lenzen, sowie von Sauerstoﬀvakanzen, welche wiederum die Hauptquelle beweglicher
Ladungen und damit hoher Leckströme sind [69, 70]. Es wurde zudem gezeigt, dass
La3+- und Nd3+-Dotierung die Sauerstoﬀvakanzdichte in BiFeO3 deutlich verringert
[70, 71], was zur Verbesserung der ferroelektrischen Eigenschaften in Proben führt.
Yan et al. [69] konnten, wie zuvor bereits erwähnt, zeigen, dass die Substitution von
Bi3+ durch kleinere Ionen und solche mit höherer Elektronegativität die Energie der
Bi-O-Bindung (bzw. SE-O-Bindung) deutlich erhöht, was einerseits allgemein zu ei-
ner stabileren Struktur und andererseits zu einer stärkeren Verschiebung des Bi(SE)-
Ions vom Zentrum der Perovskitzelle entlang der [111]-Richtung führt. Zu erwarten
ist im Zuge dessen demnach eine Erhöhung der ferroelektrischen Polarisation. Im
BSFO erzeugt von allen hier verwendeten Dotierelementen La die größte piezoelek-
trische Konstante [69]. Dies entspricht auch den Ergebnissen der PFM-Messungen
in Abb. 4.9
Abbildung 4.9 AFM-Aufnahmen (obere Zeile) und PFM Phasenbilder (untere Zeile) von un-
dotierten und mit 5% dotierten BiFeO3-Dünnschichten; Alle Proben zeigen deutliche Signale, die
das Vorliegen von Ferroelektrizität bestätigen. Entn. aus [50]
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4.2 BaTiO3-BiFeO3-Kompositschichten
Neben der Dotierung der BiFeO3-Kristalle zur Steuerung des mikrostrukturellen
Aufbaus der multiferroischen Schichten ist die Kombination von BiFeO3 mit an-
deren Materialien, welche bereits eine ferroische Ordnung aufweisen, ein aussichts-
reicher Weg zur Überwindung der Limitierung von reinphasigem BiFeO3. Hierzu
wurden einerseits 30-Kompositproben aus Mischtargets verschiedener stöchiome-
trischer Zusammensetzungen von BiFeO3 und BaTiO3 und andererseits mehrlagige
22-Kompositproben, bestehend aus jeweils 15 sich abwechselnden, einige nm dün-
nen Lagen von BiFeO3 und BaTiO3, hergestellt und untersucht. Versuche dieser Art
wurden bereits früher unternommen. Beispielsweise wurden in der Arbeitsgruppe
zuvor ZnFe2O4-BaTiO3-Komposite gezüchtet, welche Magnetisierungen von 30 emucm3
und Polarisationen von 8 µC
cm2
aufwiesen [72], allerdings nur sehr schwache magneto-
elektrische Kopplungseﬀekte von 0,01% und 0,8% für den Real- und Imaginärteil
von  zeigten.
Allgemein ist bekannt, dass ME Kopplung in Heterostrukturen über Gitterverspan-
nung, magnetische Austauschwechselwirkung oder Ladungsaustausch vonstatten ge-
hen kann [73, 74]. Ein prototypisches System für gitterspannungsvermittelte ME
Kopplung ist das CoFe2O4-BaTiO3-Nanokomposit, das starke Abfälle des magneti-
schen Moments bei der Temperatur des strukturellen Phasenübergangs von BaTiO3
aufweist [75]. So springt αH (= 1αME=
∂H
∂E
) von 500 cmOe
V
auf 10−5 cmOe
V
. Das höchste
αME mit Resonanzverstärkung wurde für FeBiC/PbZr1−xTixO3 mit einem Anstieg
von 22 V
cmOe
bei 1 kHz auf 500 V
cmOe
bei 20 kHz gemessen [76].
Bisher wurden nur wenige BiFeO3 beinhaltende Komposite untersucht. Darunter
beﬁnden sich
(a) Nanostrukturen mit spannungsvermittelter ME Kopplung aus BiFeO3 und CoFe2O4
[7780], aus BiFeO3 und NiFe2O4 [81], sowie aus BiFeO3 und Fe3O4 [82],
(b) austauschvermittelte Multiferroika mit Kontrolle der Wechselwirkung über das
elektrische Feld in BiFeO3-FeCo-Kompositen [83], BiFeO3-Ni78Fe22 oder (LaSr)MnO3
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[84] und
(c) Kombinationen von BiFeO3 mit einem Ferroelektrikum wie BaTiO3. Aus der
Literatur ist zu entnehmen, dass BaTiO3-BiFeO3-Multilagenproben eine erhöhte
Magnetisierung für Schichten mit doppelter Lagenanzahl im Vergleich zu gleich-
dicken Schichten mit einfacher Lagenanzahl zeigen [85]. Desweiteren wurde fest-
gestellt, dass die Substitution von BiFeO3 mit (NdBi)FeO3 und von BaTiO3 mit
BaSrTiO3 in Multilagenproben in weiter erhöhter Magnetisierung von bis zu 60 emucm3
resultiert [86]. Polikristalline Ba-dotierte BiFeO3-Dünnschichten mit Vorzugsorien-
tierung (101) weisen eine schwache FE Polarisation von 4,8 µC
cm2
und eine Magneti-
sierung von 3,3 emu
g
bei 300K auf und zeigen eine magnetoelektrische Variation der
Polarisation von 1,1% bei B = 8T und f = 10 kHz [87].
Die Sensitivität der multiferroischen Eigenschaften BiFeO3-basierter Komposit-Ma-
terialien ist damit oﬀensichtlich und ein vielversprechender Ansatz für die Untersu-
chung magnetoelektrisch gekoppelter Systeme.
4.2.1 Proben
Für die Untersuchung magnetoelektrisch gekoppelter Systeme wurden reinphasige
BaTiO3- und BiFeO3-Proben sowie homogene Mischproben aus beiden Materialien
mit verschiedenen Anteilen und Multilagen-Proben mit alternierender Schichtfolge
in Form von 15 BaTiO3-BiFeO3-Doppellagen gezüchtet. Die Schichten wurden auf
verschiedenen Substratmaterialien abgeschieden, da für die verschiedenen Untersu-
chungsmethoden zum Teil besondere Anforderungen bestehen. In den meisten Fällen
wurden die Schichten auf (001)-orientiertem SrTiO3 gezüchtet. Für Proben, die eine
elektrische Kontaktierung unter der Schicht benötigten, wurde diese entweder durch
eine leitfähige SrRuO3-Schicht zwischen SrTiO3 und Probe oder die Verwendung
von mit 0,5% oder 0,1% Nb dotiertem SrTiO3 realisiert. Einige Proben wurden
auf (001)-orientiertem MgO gezüchtet. In der Regel wurden 5mm × 5mm große
Substrate verwendet. Je nach zu untersuchenden Parametern wurden üblicherweise
vier Proben simultan gezüchtet, um einen Einﬂuss des Züchtungsprozesses zwischen
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diesen auszuschließen.
Neben dem Substrat war der O2-Partialdruck ein Parameter, der bewusst variiert
wurde. Dies geschah im Bereich zwischen 0,001mbar und 0,5mbar. In den meisten
Fällen wurden Proben bei 0,01mbar und 0,25mbar hergestellt.
4.2.2 Struktur
RBS An den BaTiO3(33%)/BiFeO3(67%)-Kompositen (30-Komposite, im Folgen-
den 33/67-Komposit genannt) und den BaTiO3-BiFeO3-Multischichten (22-Kom-
posite) wurden RBS-Channeling- und -Rückstreuintensität gemessen. Dabei wurde
die Rückstreuintensität bezüglich der Messgeometrie (räumliche Winkel und auf-
gefangene Ladung) normiert. Die Spektogramme sind in Abb. 4.10 gezeigt. Per
RUMP-Simulation [88] wurden die Schichtdicken der Proben ermittelt. Die Ergeb-
nisse sind in Tab. 4.2 erfasst. Die Tabelle enthält ebenfalls die χmin-Werte (minimale
Rückstreu-Ausbeute; siehe Kpt. 2.2.8) aller Proben, welche als Maß für deren Kris-
tallinität verwandt werden. Der Ergebnisbereich erstreckt sich dabei theoretisch von
wenigen Prozent bei einem Einkristall bis zu 100% bei völlig polikristallinen Proben.
Aus der Detektorauﬂösung ergibt sich für die Gesamt-Schichtdicken eine Ungenau-
igkeit von etwa ±8 nm.
Morphologie (SEM/AFM) Das SEM-Bild in Abb. 4.10 (c) zeigt den Querschnitt
eines 22-BaTiO3-BiFeO3-Komposits. Die AFM-Aufnahmen zeigen repräsentativ die
Oberﬂächen von zwei 30-Kompositproben im Vergleich.
Die Multischicht hat eine glatte Oberﬂäche sowie scharfe Grenzﬂächen zwischen den
einzelnen BaTiO3- und BiFeO3-Lagen. Die RMS-Werte liegen hier um 1nm. Den
AFM-Bildern ist zu entnehmen, dass die 30-Komposite deutlich rauere Oberﬂä-
chen von bis zu 8,5 nm haben, was eine granulare Struktur dieser Schichten vermuten
lässt. Übliche Größen von Nanopartikeln liegen zwischen 100 nm und 200 nm, üb-
liche Korngrößen zwischen 40 nm und 100 nm. Ähnliche Werte wurden auch in der
Vergangenheit für Nanokomposite mit gitterspannungsvermittelter ME Kopplung
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Probe p(O2) (mbar) Schichtdicke (µm) RBS/C χmin (%)
BaTiO3 (BTO) 0,25 0,68 4
0,01 1,75 35
BiFeO3 (BFO) 0,25 0,47 8
0,01 0,80 9
BTO-BFO- 0,25 0,44 20
Supergitter 0,01 1,30 25
BTO67/BFO33- 0,25 0,83 14
Mischprobe 0,01 1,85 24
BTO33/BFO67- 0,25 0,60 28
Mischprobe 0,01 1,50 7
Tabelle 4.2 Übersicht der untersuchten Schichten auf SrTiO3 (100): Schichtzusammensetzung,
O2-Züchtungsdruck, aus RBS-Messungen ermittelte Schichtdicken und die minimale Channeling-
Ausbeute als Maß für die kristalline Qualität der Probe nahe der Oberﬂäche; Ausgewählte RBS-
Spektren sind in Abb. 4.10 gezeigt. Entn. aus [89]
wie CoFe2O4/BaTiO3 [75] gemessen.
Der Vergleich von bei verschiedenen O2-Drücken gewachsenen Proben lässt die stark
reduzierte Abscheidungsrate bei 0,25mbar gegenüber 0,01mbar (siehe Tab. 4.2) in-
folge stärkerer Streuung des Targetmaterials auf dem Weg zum Substrat erkennen.
Auﬀällig ist, dass die kristalline Qualität des 33/67-Komposits für den niedrige-
ren Züchtungsdruck höher ist als für den höheren, wie man an den χmin-Werten
in Tab 4.2 erkennt. Alle anderen Proben, auch die dotierten BiFeO3-Schichten aus
dem vorherigen Kapitel, zeigen das aufgrund höherer Korngrößen und geringerer
Sauerstoﬀvakanzdichte zu erwartende umgekehrte Verhalten.
Aus der sehr guten Übereinstimmung von RBS-Simulation und Experiment in Abb.
4.10 kann auf eine sehr gute Übertragung der Targetstöchiometrie auf die Proben
geschlossen werden. Dennoch kann ein Bi-Deﬁzit von bis zu 6% nicht ausgeschlos-
sen werden. Ein Unterschied in der Stöchiometrie zwischen 0,01mbar-Proben und
0,25mbar-Proben ist nicht ersichtlich.
XRD Die 2θ-ω-Scans in Abb. 4.11 zeigen den (002)-Substratreﬂex von (a) SrTiO3
und (b) MgO, sowie die entsprechenden Schichtreﬂexe. Die Mischproben zeigen je-
weils eine einzelne (001)-orientierte Vorzugsphase. Die aus den (002)-Peaks errech-
neten out-of-plane-Gitterkonstanten sind in Tab. 4.3 aufgeführt. Diese weisen eine
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Abbildung 4.10 Standard- und Channelling-RBS-Spektren einer (a) 33/67-Kompositschicht
und (b) BaTiO3-BiFeO3-Multilagenprobe, beide bei 0,01mbar auf SrTiO3(001) gezüchtet. Im zwei-
ten Spektrum ist die sich wiederholende Superposition der Beiträge von Bi und Ba in alternierenden
Lagen zu sehen. (c) Das SEM-Bild des Querschnitts einer Multilagenprobe auf MgO (0,01mbar)
lässt die glatten Grenzﬂächen der einzelnen Lagen aus BaTiO3 (dunkel) und BiFeO3 (mit weißem,
granularem Kontrast) erkennen. Au- und Pt-Deckschichten wurden zur Unterstützung des Pro-
zessierens mittels FEM-FIB aufgebracht. Oben sind AFM-Aufnahmen der zwei Arten von 30-
Kompositproben, wie angegeben, gezeigt (0,25mbar). Die entsprechenden RMS-Werte sind: 33/67-
Komposit 6,1 nm; 67/33-Komposit 8,4 nm; Multilagenprobe 1,07 nm. Entn. aus [89]
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bemerkenswert breite Verteilung auf, wenn man berücksichtigt, dass die Proben für
gleiche Züchtungsparameter simultan auf verschiedenen Substraten gezüchtet wur-
den. Die Gitterkonstanten fast aller Schichten verringern sich substratabhängig von
SrTiO3 (3,905Å) über MgO (4,212Å) zu MgAl2O4 (8,08Å). Die Richtung entspricht
damit wie zu erwarten der umgekehrten der in-plane-Konstanten der Substrate. Die
RSMs um die (-103), (-113) und (-114) Substratpeaks zeigen allerdings, dass für die
67/33-Kompositschichten kein vollständig pseudomorphes Wachstum stattgefunden
hat.
Abbildung 4.11 XRD 2θ-ω-Scans um den (002) Substratreﬂex von (a) SrTiO3(001) und (b)
MgO(001). BTO 25 (BFO 25) steht für BaTiO3 (BiFeO3) gezüchtet bei 0,25 mbar. BTO 01
(BFO 01) steht entsprechend für Proben, die bei 0,01mbar gezüchtet wurden. Entn. aus [89]
Die O2-Züchtungsdruckabhängigkeit spiegelt für die BaTiO3-basierten Proben das
übliche Verhalten einer Gitterausdehnung mit sinkendem O2-Druck und entspre-
chend steigender Sauerstoﬀvakanzdichte im Gitter wider. Dieser Eﬀekt ist bei der
reinphasigen BaTiO3- und den 30-Kompositproben stärker ausgeprägt als bei den
restlichen. Reines BiFeO3, das mit seiner rhomboedrischen Gitterstruktur in dieser
Hinsicht von den anderen Materialien abweicht, verringert hingegen sogar seine out-
of-plane-Gitterkonstante mit sinkendem O2-Druck. Für die Multilagenproben sind
angesichts der abweichenden Probenstruktur nachvollziehbarerweise andere Maßstä-
be anzulegen.
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Probe p(O2) (mbar) c (Å) c (Å) c (Å)
auf SrTiO3 auf MgO auf MgAl2O4
BaTiO3 (BTO) 0,25 3,994 3,997 3,989
crel = 4,033Å 0,01 4,146 4,129 4,067a
BiFeO3 (BFO) 0,25 4,004 3,988a 3,945
arel = 3,962Å 0,01 3,985 3,967 3,943
BTO-BFO- 0,25 3,990 3,924a 4,028a
Supergitter 0,01 4,094a 3,919 3,908
BTO67/BFO33- 0,25 4,026 4,006 3,997
Mischprobe 0,01 4,097 4,078 4,043
BTO33/BFO67- 0,25 4,027 4,016 4,001
Mischprobe 0,01 4,057 4,056 4,037
Tabelle 4.3 Out-of-plane-Gitterkonstanten von Schichten auf SrTiO3 (100) mit a = 3, 905Å[90],
MgO (100) mit a = 4, 212Å [91] und MgAl2O4 (100) mit a = 8, 081Å [92] berechnet aus der
Position des (002)-Reﬂexes; Die Abweichung der ermittelten Gitterkonstanten aufgrund der Hö-
henungenauigkeit des Goniometers liegt bei 0,003Å. Die relaxierten Gitterkonstanten von BaTiO3
und BiFeO3 sind in der ersten Spalte angegeben. Entn. aus [89]
a multipler oder verbreiterter Reﬂex oder aus (001)-Reﬂex berechnet
4.2.3 Magnetismus und Ferroelektrizität
Magnetisierung An den M -H -Kurven in Abb. 4.12 ist das ferromagnetische Ver-
halten der Proben bei 300K sowie bei 2K zu erkennen. Die ferromagnetische Ord-
nung ist hier mindestens deshalb messbar, da der zuvor beschriebene Fall der Un-
terdrückung einer Spin-Spirale aufgrund des Dünnﬁlmcharakters der Schichten zum
Tragen kommt. Die Kurven zeigen typische Eigenschaften einer weichmagnetischen
Phase mit einem Koerzitivfeld von µ0H ≈ 0,05T bei 300K für die BiFeO3-Pro-
be und 0,085T für die Multischicht (pO2 = 0, 25mbar). Es ist bekannt, dass ei-
ne Verringerung der Dicke von BiFeO3-Dünnschichten infolge der größeren Gitter-
fehlanpassung und daraus resultierenden Gitterverspannung zu einer Erhöhung des
Magnetisierungswertes führt [93]. Interessanterweise liegt die Sättigungsmagnetisie-
rung µS der Multischicht deutlich höher als die der einphasigen BiFeO3-Schicht und
der 30-Komposite. Dabei weisen 30-Komposite und BiFeO3 fast identische Werte
auf. Diese Tendenz liegt so auch bei den 0,01mbar-Proben vor, jedoch mit etwa
50% geringeren µS. Diese Ergebnisse decken sich mit vorherigen, von Toupet et al.
[85] erhaltenen. Dort wurde gezeigt, dass die Magnetisierung in BaTiO3-BiFeO3-
Multischichten mit der Anzahl der Grenzﬂächen innerhalb des Supergitters steigt.
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Oﬀenbar liegt die Ursache der Verstärkung der Magnetisierung an der Grenzﬂäche
zwischen BaTiO3 und BiFeO3. Es ist wahrscheinlich, dass Defektzustände an der
Grenzﬂäche diesen Eﬀekt hervorrufen, wie Zippel et al. [94] an Untersuchungen von
Grenzﬂächendefekt-induziertem Magnetismus zeigen konnten.
Abbildung 4.12 Magnetische Hysteresekurven der bezeichneten Schichten, gezüchtet bei p(O2)
= 0,25mbar auf SrTiO3, per SQUID bei (a) 300K und (b) 2K gemessen; Das Inset stellt jeweils das
Mittelstück der Abbildung mit der Öﬀnung der Kurven (Ferromagnetismus) vergrößert dar. Das
Maximum der Sättigungsmagnetisierung wird von der Multilagenprobe in (a) mit 0,85 emu/cm3
und in (b) mit 2,3 emu/cm3 erreicht. Entn. aus [89]
Weiterhin ist zu erkennen, dass auch reine BaTiO3-Proben schwache Anzeichen von
Ferromagnetismus haben, was bereits an nanokristallinem BaTiO3 [72, 9597] ent-
deckt und auf O- und Ti-Vakanzen zurückgeführt wurde. Dieser defektinduzierte
Magnetismus wurde auch für weitere nominell nicht magnetische Oxidﬁlme wie ZnO
[98] oder ZrO2 [94] berichtet. Es wird daher davon ausgegangen, dass im vorliegen-
den Fall sowohl die BaTiO3- als auch die BiFeO3-Schichten magnetische Momente
beinhalten, welche miteinander wechselwirken und so eine Erhöhung der Magneti-
sierung in BaTiO3-BiFeO3-Multischichten gegenüber 30-Kompositproben erzeugen.
Die Kurven folgen bei 2K wie zu erwarten derselben Tendenz wie bei 300K, dann
allerdings mit höheren Werten für M S und H C.
Ferroelektrizität In Abb. 4.13 sind I -V -Kurven von 30-Komposit- und Multi-
schichtproben zusammen mit den daraus berechneten Polarisationshysteresen dar-
gestellt. Die PFM-Aufnahmen (Abb. 4.14) zeigen ein 33/67- und ein 67/33-Komposit
nach der Polarisierung einer quadratischen Teilﬂäche der gemessenen Probenober-
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ﬂäche mit −10V bzw. −12V durch die AFM-Spitze. Vor der Polarisierung weist die
Probenpolarisation keine Vorzugsrichtung auf. Dies könnte darin begründet liegen,
dass die Proben dick genug sind, um mehrere Körner übereinander in der Schicht
zu beinhalten, die zufällig orientierte Polarisationsrichtungen besitzen, welche sich
gegenseitig kompensieren und sich so zu einer nicht messbaren Gesamtpolarisation
addieren [99]. Im Anschluss an den Polarisierungsvorgang hebt sich die veränderte
Orientierung der entsprechenden Region deutlich vom umgebenden Bereich ab. Da-
bei weist die 67/33-Probe oﬀensichtlich ein stärkeres PFM-Signal auf als die 33/67-
Probe, was sich mit den Ergebnissen der P -V -Kurven (Abb. 4.13) deckt. Die PFM-
Aufnahme konnte innerhalb der auf den Polarisierungsvorgang folgenden mehr als
12 h mehrfach mit annähernd unverändertem Ergebnis wiederholt werden, was für
eine hohe kristalline Qualität der Proben spricht. Die Abb. 4.13 zugrundeliegenden
I-V-Kurven wurden bei 300K und bei 50K jeweils bei einer Frequenz von 1 kHz
aufgenommen. Die BaTiO3-Probe und die 30-Komposit-Proben mit Wachstums-
druck 0,25mbar weisen ein klares ferroelektrisches Signal mit in den meisten Fällen
gut erkennbarer Sättigung auf. Ein steigender BiFeO3-Gehalt führte hier zu einem
allgemeinen Ansteigen des Leckstroms, was den ausreizbaren Spannungsbereich der
Messung bezüglich der Durchbruchfreiheit einschränkte. Proben mit Züchtungsdruck
0,01mbar zeigten im Allgemeinen höhere Leckströme, was auf eine höhere Dichte
der donatorartigen Sauerstoﬀvakanzen zurückzuführen ist.
Zudem fällt auf (Bspw. in Abb. 4.13 (e) und (f)), dass Messungen bei niedrigen
Temperaturen ein stärkeres elektrisches Feld für den Umschaltvorgang benötigen.
Das ist zu erwarten, denn es entspricht der Situation eines niedrigeren Energiezu-
standes des B-Ions des Perovskitgitters im beschriebenen Doppelminimumpotenzial
(siehe Kpt. 3.1). Die Energie zur Überwindung der Potenzialbarriere zwischen bei-
den Minima muss in diesem Fall zu einem größeren Teil durch den Energiegewinn
des Ions aus dem angelegten Feld geschehen. Für die Multischichten war es häuﬁg
der Fall, dass keine bzw. nicht klar isolierbare Umschalt-Strom-Peaks in den I-V-
Kurven auftraten. Die Gründe hierfür sind vielfältig, da einerseits die genaue Dyna-
mik der Schaltvorgänge an der unterschiedlichen Morphologie der BaTiO3-BiFeO3-
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Abbildung 4.13 Ferroelektrische Hysterese von (a), (b) BaTiO3, (c), (d) BaTiO3-BiFeO3-Mul-
tilagenprobe, (e), (f) 67/33-Komposit, (g), (h) 33/67-Komposit, gemessen bei den angegebenen
Temperaturen; Die 30-Komposite weisen eine vergleichsweise hohe elektrische Feldstabilität und
hohe Sättigungspolarisation auf, während die 22-Komposite keine Sättigung der Polarisationskur-
ve und damit keine eindeutigen Anzeichen für FE zeigen. Entn. aus [89]
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Abbildung 4.14 PFM-Bilder, gemessen bei 300K von (a) einem 33/67-Komposit und (b) einem
67/33-Komposit, welche bei 0,25mbar auf STO:Nb gezüchtet wurden. Die Aufnahme wurde nach
dem Polarisieren des hellen quadratischen Bereichs gemacht, mit (a) -10V und (b) -12V. Entn.
aus [89]
Grenzﬂächen nicht einheitlich ist und andererseits Kopplungseﬀekte zwischen den
einzelnen ferroelektrischen Schichten auftreten, welche wahrscheinlich zu den regis-
trierten stark verbreiterten Peaks führen.
4.2.4 Magnetoelektrische Kopplung
Abb. 4.15 zeigt P -E -Kurven eines 67/33-Komposits, aufgenommen bei 100K für
Magnetfelder zwischen 0T und 8T. Eine Veränderung in der Form der Kurve, wel-
che den Einﬂuss des Magnetfeldes auf ferroelektrische Eigenschaften der Probe, wie
Koerzitivfeldstärke, Sättigungspolarisation oder Remanenzpolarisation, anzeigen, ist
nicht wahrnehmbar. Die geringen Änderungen, welche in den Insets der Abb. ver-
größert gezeigt sind, korrellieren mit der Variation der Temperatur infolge sich ver-
ändernder He-Stände im Kühlkreislauf. Das Hauptproblem, das in dieser Messme-
thode auftritt, ist die Notwendigkeit, die Proben möglichst weit zu kühlen, um eine
starke Magnetisierung zu erreichen, während eben diese Kühlung eine Erhöhung
der zum ferroelektrischen Umschalten notwendigen elektrischen Spannung zur Folge
hat. In der Konsequenz führen diese beiden gegenläuﬁgen Eﬀekte dazu, dass mög-
licherweise entweder die Magnetisierung zu gering ist, um messbaren Einﬂuss auf
die ferroelektrischen Eigenschaften zu bewirken, oder die zum Schalten nötige Span-
nung aufgrund geringer Temperaturen nicht unterhalb der Durchbruchsspannung
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der Struktur liegt.
Abbildung 4.15 Ferroelektrische Polarisationshysteresen der 67/33-Kompositprobe bei T =
100K für verschiedene externe Induktionen bis 8T. Die Messung an der Probe wurde mit ver-
gleichbarem Ergebnis ebenfalls bei 50K und 10K durchgeführt. Entn. aus [89]
Aus diesem Grund bedurfte es eines anderen Ansatzes zur Messung der gegenseiti-
gen Beeinﬂussung von elektrischen und magnetischen Probeneigenschaften, nämlich
der in Kpt. 2.2.3 vorgestellten AC-Anregung. Der auf diese Weise erhaltene ME Ko-
eﬃzient αME ist in Abb. 4.16 als Funktion des DC-Magnetfeldes und als Funktion
der Temperatur für Multischicht und 67/33-Komposite dargestellt. Abb. 4.16 (a)
und (b) zeigen, dass für die bei 0,01mbar gezüchteten Proben die Multischichten
deutlich höhere αME besitzen als das 30-Komposit. Auﬀällig ist dabei auch das
unterschiedliche Verhalten von αME bei variierendem Magnetfeld. Während die 30-
Kompositprobe ein Maximum von αME = 1, 61 VcmOe bei B = 1T erreicht und dann
mit steigendem Feld wieder abnimmt, steigt αME bei den Multischichten monoton
und nähert sich asymptotisch an etwa 8,76 V
cmOe
an. Dieses Verhalten reproduziert
das für Gd-dotiertes BiFeO3 gemessene [49]. In der temperaturabhängigen Messung
ergaben sich grundsätzlich qualitativ ähnliche Verläufe. Hier fällt αME der Multi-
schichten lediglich bereits bei geringeren Temperaturen steiler auf etwa die Hälfte
des 2K-Wertes ab als der des 30-Komposits, welches langsamer und nur auf etwa
Dreiviertel des 2K-Wertes sinkt. Das Verhalten der 0,25mbar-Kompositprobe ent-
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spricht in etwa dem des 0,01mbar-Komposits, allerdings bei rund drei- bis vierfach
höheren Absolutwerten für αME von ca. 20,75 VcmOe . Dieser liegt nahe dem höchsten
für multiferroische Komposite an FeBiSiC/PbZrTi gemessenen Wert [76].
Abbildung 4.16 ME Koeﬃzient αME in Abhängigkeit von der externen DC magnetischen In-
duktion (T = 300K) und der Temperatur (B = 0T) für (a) und (b) Multilagenstruktur und
67/33-Kompositprobe, beide bei 0,01mbar gezüchtet, sowie (c) und (d) 67/33-Kompositprobe, bei
0,25mbar gezüchtet. Entn. aus [89]
Grundsätzlich lässt sich zur Herkunft der ME Kopplung der Multischichten an-
fügen, dass deren Gesamtstärke zusätzlich zum intrinsischen Beitrag des BiFeO3
von dem an den verschiedenen Grenzﬂächen erzeugten Beitrag herrührt. Letzterer
wird hervorgerufen durch die elastische Verspannung, welche das externe Magnet-
feld im magnetostriktiven BiFeO3 erzeugt, welche wiederum auf das piezoelektrische
BaTiO3 übertragen wird, wodurch eine elektrische Spannung entsteht. Desweiteren
konnte von Bary'achtar [100] gezeigt werden, dass die Verformung eines Materials zu
einer Polarisierung infolge der Verringerung seiner magnetischen Symmetrie führen
kann. In diesem Zusammenhang dürfte die Abwesenheit eines Symmetriezentrums
in grenzﬂächennahen Lagen zu einer weiteren Erhöhung von αME beitragen. In die-
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sen Untersuchungen deuteten sich die generellen Vorzüge der jeweiligen Mischform
beider Perovskitmaterialien an, was zu den im Folgenden getrennt aufgeführten Un-
tersuchungen entsprechend gezüchteter Proben führte.
4.3 22-BaTiO3-BiFeO3-Komposite
4.3.1 Proben
Gezüchtet wurden Proben aus 15 übereinandergeschichteten Doppellagen BaTiO3-
BiFeO3 auf Einkristallsubstraten aus SrTiO3 (100), mit und ohne SrRuO3-Zwischen-
schicht, sowie auf SrTiO3:Nb (0,5% und 0,1%) und MgO(100). Die Proben wurde
bei O2-Partialdrücken von 0,01mbar, 0,05mbar, 0,1mbar und 0,25mbar bei 680 °C
abgeschieden. Die aus den XRD-Aufnahmen ermittelten Strukturparameter der bei
0,01mbar und 0,25mbar gezüchteten Proben sind in Tab. 4.5 aufgeführt. Überra-
schend ist, dass der out-of-plane-Gitterparameter der 0,25mbar-Probe größer ist als
der der 0,01mbar-Probe, was im Widerspruch zu den üblichen Beobachtungen ei-
ner Erhöhung der out-of-plane-Gitterkonstante mit sinkendem O2-Züchtungsdruck
in Perovskitmaterialien steht.
4.3.2 Struktur
XRD In 2θ-ω-Scans wurden abhängig vom Züchtungsdruck geringe Unterschiede der
out-of-plane-Gitterkonstanten registriert (siehe Tab. 4.4). Außerdem wurden RSMs
und Rockingkurven bei 300K gemessen. Abb. 4.17 zeigt RSMs des symmetrischen
(002)-Peaks und des asymmetrischen (-103)-Peaks einer bei 0,25mbar O2 gewach-
senen Multischicht. Die nicht vollständig vertikale Ausrichtung der Substrat- und
Schichtpeaks der (-103)-Ebenen zeigt ein zumindest teilweise relaxiertes Wachstum
der Schichten und damit nicht vorliegende Gitteranpassung. Die Schichtreﬂexe sind
im Vergleich zu den Substratreﬂexen horizontal und vertikal verbreitert, was auf ei-
ne gewisse Streuung sowohl der in-plane- als auch der out-of-plane-Gitterparameter
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p(O2) Schichtdicke (nm) αME (Vcm−1Oe−1) cSTO (Å) cSchicht (Å)
(mbar) XRD/HRTEM T = 300K XRDω(004) XRDω(002)
RSM(002) RSM(002)
0,01 579 13,4 3,906 3,944
565 3,911 3,951
0,25 207 49,7 3,906 3,994
208 3,912 4,001
Tabelle 4.4 Überblick über strukturelle Parameter und ME Koeﬃzienten zweier BaTiO3-
BiFeO3-Supergitter; Die Schichtdicken der Proben wurden aus den XRD-Übergitter-Oszillationen
ermittelt, sowie aus HRTEM-Aufnahmen des Schichtquerschnitts. Die out-of-plane-Gitterkonstan-
ten der SrTiO3:Nb-Substrate und Supergitter (über alle BaTiO3- und BiFeO3-Einzellagen gemit-
telt) wurden aus XRD Weitwinkel-Scans und RSMs der angegebenen Reﬂexe ermittelt. Reﬂexe
höherer Ordnung (falls vorhanden) liefern eine höhere Genauigkeit. Entn. aus [101]
hindeutet, sowie auf eine mögliche Verkippung einzelner Schichtbausteine.
Abbildung 4.17 XRD RSMs um die (a) (002) und (b) (-103) SrTiO3 Substratreﬂexe (inklusi-
ve Kα1/2-Aufspaltung) einer bei 0,25mbar gezüchteten Multilagenprobe. Die Übergitter-Reﬂexe
zeigen das Vorliegen gleichmäßiger Lagen mit glatten Grenzﬂächen an. Die fehlende vertikale An-
ordnung der (-103) Schicht- und Substrat-Reﬂexe in (b) lässt auf ein teilrelaxiertes Wachstum
schließen. BTO-BFO steht für BaTiO3-BiFeO3 und STO für SrTiO3. Entn. aus [102]
In [103] sind die Auswirkungen eines sauerstoﬀdeﬁzitären Wachstums oxidischer
Dünnschichtproben in den PLD-Kammern der HLP beschrieben. Dabei handelt
es sich um bei geringem O2-Druck gezüchtete ZnO-Proben. In der Arbeit wurde
die trigonale Verzerrung der Sauerstoﬀoktaeder untersucht. Ein geringer O2-Druck
bei der Züchtung hat demnach eine erhöhte Sauerstoﬀvakanzdichte im Kristall zur
Folge, welche wiederum positiv mit der Verformung der Gitterstruktur korreliert.
Dies drückt sich in lokal stärker variierenden Bindungslängen sowie out-of-plane-
und in-plane-Gitterkonstanten und damit erhöhten Peakbreiten in den gemessenen
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p(O2) (mbar) Schichtdicke (nm) Halbwertsbreite (002)
0,01 1020 1,12°/0,90°
0,05 750 1,28°/1,31°
0,1 600 0,23°/0,35°
0,25 450 0,14°
Tabelle 4.5 Aus RBS-Messungen berechnete Schichtdicken von Proben mit verschiedenen Züch-
tungsdrücken und Peakbreiten aus XRD-ω-Scans. Die verschiedenen Halbwertsbreiten bei demsel-
ben p(O2) stammen von simultan gezüchteten Schichten auf verschieden stark mit Nb dotiertem
SrTiO3-Substrat. Entn. aus [102]
Rockingkurven aus.
Um diese Ergebnisse auf BaTiO3-BiFeO3-Multischichtproben zu übertragen und
den Einﬂuss des O2-Partialdrucks auf die Mikrostruktur der Proben zu überprüfen,
ist die Auswertung der RSMs um die SrTiO3 (100)-Reﬂexe in Abb. 4.18 hilfreich.
Die in Tab. 4.5 aufgeführten Peakverbreiterungen (entnommen von (002)-Reﬂexen
der Rockingkurven) geben den Trend einer breiteren Verteilung der Sauerstoﬀokta-
eder-Verkippungswinkel (entspricht größeren Halbwertsbreiten) mit steigender Sau-
erstoﬀvakanzdichte (korreliert mit sinkendem O2-Partialdruck) wieder. Zu beachten
ist allerdings zusätzlich, dass die out-of-plane-Gitterkonstanten innerhalb einzelner
Schichten (entweder BaTiO3 oder BiFeO3) einer Probe von der Oberﬂäche zum In-
neren variieren. Was bei üblichen Volumenkristallen aufgrund des verschwindend
geringen Verhältnisses von Oberﬂächenbereich zu relaxiertem Bulkbereich vernach-
lässigbar ist, kann für die sehr dünnen Einzellagen der Multischichtproben durchaus
einen erkennbaren Einﬂuss haben. Es ist daher davon auszugehen, dass eine gewisse
grundsätzliche Verbreiterung der Reﬂexe bereits unabhängig von der Sauerstoﬀsät-
tigung des Gitters vorliegt.
In allen RSMs (Abbn. 4.18 und 4.17), sowie in den 2θ-ω-Aufnahmen in Abb. 4.19
sind die Übergitterreﬂexe entlang q|| zu erkennen (es handelt sich dabei nicht um Re-
ﬂexe anderer Schichtbestandteile), anhand derer ein Abstand gleichartiger Schicht-
grenzen (≡ Dicke der BaTiO3-BiFeO3-Doppellagen) von (13,8 ± 0,7) nm berechnet
wurde. Dieser Wert entspricht bemerkenswert genau der Summe der für die ein-
zelnen BaTiO3- und BiFeO3-Schichten an einer 14 Monate zuvor unter denselben
Bedingungen gezüchteten Probe per STEM gemessenen Werte von 6,1 nm (BaTiO3)
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Abbildung 4.18 XRD RSMs um den SrTiO3(001)-Reﬂex (Bezeichnung am Reﬂex, auch hier
inklusive Kα1/2-Aufspaltung) von Multilagenproben, gezüchtet bei (a) 0,01, (b) 0,05, (c) 0,1 und
(d) 0,25mbar O2-Partialdruck. Das Abnehmen der Reﬂexverbreiterung zeigt ein Abnehmen der
Schichtmosaizität mit steigendem Wachstumsdruck an. Die entsprechenden Halbwertsbreiten der
(002)-Rockingkurven und die Gesamt-Schichtdicken können Tab. 4.5 entnommen werden. Entn.
aus [102]
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Abbildung 4.19 XRD 2θ-ω-scans der 0,01mbar- und 0,25mbar-Proben um den SrTiO3(001)-
Reﬂex. Aus dem mittleren Abstand der Übergitter-Oszillationen von 0,23314 ° und 0,65683 ° wurde
die mittlere Dicke einer BaTiO3-BiFeO3-Doppellage zu (0,0386 ± 0,0009)µm (0,01mbar) bzw.
(0,0138 ± 0,0004)µm (0,25mbar) bestimmt. Daraus ergeben sich entsprechend Schichtdicken von
579 und 207 nm. Die blaue Kennlinie ist der Übersichtlichkeit halber verschoben (× 10). Entn. aus
[102]
und 7,7 nm (BiFeO3). Dies spricht zudem für die allgemein gute Reproduzierbarkeit
des PLD-Prozesses.
Elektronenmikroskop Um einen direkten Eindruck der chemischen Struktur der
Multilagenproben zu bekommen, wurden die in Abb. 4.20 dargestellten STEM-Bil-
der der 0,25mbar-Probe aufgenommen. Es handelt sich dabei um eine high angle
annular dark ﬁeld (HAADF)-Aufnahme sowie EDX-Maps der Hauptbestandteile
der Probe (Ba, Ti, Bi und Fe), sowie des Substrats (Sr). Bis auf einige geringfügi-
ge Schwankungen in der Dicke der einzelnen Lagen sind keine Schwächen an den
ansonsten homogenen, strukturell scharf abgegrenzten Lagen zu erkennen. Vermi-
schung der Elemente benachbarter Lagen tritt maximal innerhalb einer Atomlage
auf. Abbildungen 4.21 (a) und (b) zeigen HRTEM-Querschnitte beider Proben in
der Nähe der jeweiligen Probenoberﬂäche. Zusätzlich wurden out-of-plane- und in-
plane-Gitterkonstanten via integrated linescan innerhalb der markierten Rechte-
cke ermittelt (siehe Tab. 4.6). Der Vergleich der Abbn. 4.21 (a) und (b) fördert einige
Unterschiede zutage:
Die 0,25mbar-Probe weist ungestörte Atomanordnung sowohl beim BaTiO3 als auch
beim BiFeO3 mit scharfen, atomar glatten Grenzen auf. Die 0,01mbar-Probe lässt
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Phase out-of-plane in-plane out-of-plane in-plane
(Position) (0,25mbar) (0,25mbar) (0,01mbar) (0,01mbar)
BiFeO3 (Oberﬂäche) 4,06Å 4,07Å 4,02Å 4,07Å
BaTiO3 (Oberﬂäche) 4,17Å 4,09Å 4,09Å 4,05Å
BiFeO3 (Grenzﬂäche) 4,08Å 4,09Å 4,01Å 4,06Å
BaTiO3 (Grenzﬂäche) 4,15Å 4,07Å 4,22Å 4,04Å
Tabelle 4.6 Gitterkonstanten der BiFeO3- und BaTiO3-Monolagen nahe der Oberﬂäche und na-
he der Grenzﬂäche zum Substrat, ermittelt aus Linienscans in ausgesuchten Bereichen der HRTEM
Querschnitte (Abb. 4.21). Die Messungenauigkeit entsprechend der Pixelgröße beträgt 0,02Å. Die
Abweichung aus der Kalibrierung des HRTEM liegt unter 0,1Å; vgl. Tab 4.4. Fettgedruckte Werte
markieren reduzierte oder erhöhte Gitterparameter bezüglich der sonstigen. Entn. aus [101]
Abbildung 4.20 HAADF (oben links) und STEM-EDX (Integrationszeit: 80 min) der Haupt-
bestandteile der 0,25mbar-Probe: Ba, Ti, Bi, und Fe wie beschriftet. Zu beachten ist, dass das
SrTiO3:Nb(001)-Substrat in allen Aufnahmen oben liegt. Die Rauigkeit der Grenzﬂächen erhöht
sich vom Substrat (oben) zur Probenoberﬂäche (unten). Entn. aus [101]
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Abbildung 4.21 HRTEM Querschnitte der (a) 0,25mbar- und (b) 0,01mbar-Supergitter nahe
den Probenoberﬂächen. Die Probenoberﬂächen, jeweils bedeckt von einer Schutzschicht, beﬁnden
sich in den Bildern oben. Die in-plane und out-of-plane Gitterparameter ausgesuchter Atomlagen
wurden über Linienscans der weißen Intensität innerhalb der farbigen Rechtecke in den HRTEM
Bildern ermittelt. Ein Bildpixel entspricht 0,002 nm. Die Gitterparameter sind in Tab 4.6 zusam-
mengefasst. Die weißen, gestrichelten Linien in (b) markieren amorphe Grenzbereiche zwischen
BaTiO3 und BiFeO3 Monolagen, die an dieser Stelle im Supergitter auftreten. Entn. aus [101]
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Anzeichen für einen Spannungskontrast im BaTiO3 erkennen, welches fast kubisch
und nicht länger tetragonal vorliegt. Desweiteren zeigt sich in Abb. 4.21 (b) ei-
ne ungeordnete Zwischenschicht von 2 nm Dicke für die 0,01mbar-Probe, welche
höchstwahrscheinlich die mechanische Kopplung zwischen magnetischer und ferro-
elektrischer Phase verringert. Die in Tab. 4.6 aufgeführten, aus den Linescans extra-
hierten Werte bezeugen die bemerkenswerte Erhöhung der out-of-plane-Gitterkon-
stanten des BaTiO3 der 0,25mbar-Probe sowie die noch stärkere Erhöhung der out-
of-plane-Gitterkonstante des substratnahen BaTiO3 in der 0,01mbar-Probe (drei
fettgedruckte Werte in Tab. 4.6). Diese Gitterverspannung scheint jedoch bei der
0,01mbar-Probe für oberﬂächennahe BaTiO3-Lagen zu verschwinden (zwei kursi-
ve Werte in Tab. 4.6). Die beiden in-plane-Gitterkonstanten der BaTiO3-Lagen der
0,01mbar-Probe sind verglichen mit denen der 0,25mbar-Probe etwas geringer, was
auf leicht höhere kompressive Verspannung in der 0,01mbar-Probe hindeutet. Die
oberﬂächen- und substratnahen BiFeO3-Lagen der 0,01mbar-Probe haben verrin-
gerte out-of-plane-Gitterkonstanten. Alle weiteren BiFeO3-Werte in Tab. 4.6 liegen
zwischen 4,06 und 4,09Å und damit sehr dicht bei 4,08Å, was relaxiertem BiFeO3
entspricht. Diese Werte können daher auch als unverspannt betrachtet werden.
Wie bereits in Zusammenhang mit Tab. 4.4 diskutiert, entspricht das Verhalten der
out-of-plane-Gitterparameter der einzelnen BaTiO3- und BiFeO3-Lagen nicht den
Erwartungen üblicher Oxidﬁlme [104]. Lediglich für die BaTiO3-Lage unmittelbar
am Substrat ist die out-of-plane-Gitterkonstante der 0,01mbar-Probe größer als die
der 0,25mbar-Probe. Oﬀenbar ist der Einﬂuss benachbarter Lagen auf die Struktur
in derart dünnen Schichten stark genug um dem durch die Sauerstoﬀvakanzen her-
vorgerufenen Spannungszustand entgegenzuwirken. Da die einzelnen BaTiO3- und
BiFeO3-Lagen der 0,25mbar-Probe dünner sind als die der 0,01mbar-Probe, ist eine
stärkere Auswirkung von Randeinﬂüssen nachvollziehbar.
Abbildung 4.22 zeigt HRTEM-Aufnahmen beider Proben nahe der Grenzﬂäche zum
Substrat. Deutlich erkennbar ist der erhöhte Spannungskontrast der 0,01mbar-Pro-
be, insbesondere der BaTiO3-Lagen, in Übereinstimmung mit den Gitterparametern
in Tab. 4.6. Die Fouriertransformierten der beiden TEM-Aufnahmen (Abb. 4.22
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Abbildung 4.22 Oben: HRTEM Querschnitte der 0,25mbar-Probe (links) und der 0,01mbar-
Probe (rechts) mit starkem Spannungskontrast nahe der Grenzﬂäche zum SrTiO3-Substrat, ins-
besondere in den BaTiO3-Lagen der 0,01mbar-Proben. Unten: schnelle Fourier-Transformationen
(FFT, engl. fast Fourier transform) der markierten Bereiche beider Proben. Sichtbar ist hier die
höhere Unsicherheit der Atompositionen infolge von Mikrospannung im BaTiO3. Entn. aus [101]
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unten) zeigen den verschiedenen Spannungskontrast als Punktverbreiterung in der
0,01mbar-Probe
Abbildung 4.23 (a) zeigt die STEM-Aufnahme eines Probenquerschnitts zusammen
mit SAED-Mustern der drei gekennzeichneten Bereiche des Querschnitts (grün in-
nerhalb der Multischicht, orange an der Grenze von Schicht und Substrat, blau im
Substrat). Die Dicke der einzelnen BaTiO3- und BiFeO3-Lagen ist in Abb. 4.24 (a)
angegeben. Zum Vergleich der Schichtdicken zeigt Abb. 4.24 (b) den Querschnitt
einer 0,01mbar-Probe.
(a) (b)
Abbildung 4.23 STEM Dunkelfeld-Bilder der Querschnitte von Multilagenproben auf MgO,
gewachsen bei (a) 0,01mbar und (b) 0,25mbar. Der grüne, orange und blaue Kreis markieren
den Bereich im Querschnitt in dem das jeweilige SAED-Muster (rechts) aufgenommen wurde.
Die schwachen Reﬂexe, von denen einige rot eingekreist sind, treten zusätzlich zu den üblichen
perovskitischen Reﬂexen auf und stammen von der antiphasischen Verkippung der Sauerstoﬀokta-
eder [105108]. Die SAED-Reﬂexe des Perovskitgitters im vergrößerten Ausschnitt (oben) spaltet
in vertikaler Richtung auf. (b) STEM Dunkelfeld-Bilder der BaTiO3-BiFeO3-Multilagenprobe auf
MgO (0,25mbar); (110) Querschnitt. Die rot eingekreisten Reﬂexe stammen auch hier von der an-
tiphasischen Verkippung der Sauerstoﬀoktaeder. Diese Reﬂexe sind bei 0,25mbar-Probe schwächer
als bei der 0,01mbar-Probe. Siehe hierzu auch [107]. Entn. aus [102]
Die SAED-Muster in [110]-Richtung des Perovskitgitters in der Schicht und an der
Grenzﬂäche weisen schwache Beugungsmuster einer pseudokubischen Überstruktur
(h + 1
2
, k + 1
2
, l + 1
2
) zusätzlich zu den eigentlichen, perovskitischen Beugungs-
mustern auf. Die Überstruktur entspricht dabei einem Phasenübergang von R3m zu
R3c, was einer Verkippung der Sauerstoﬀoktaeder um [001] der hexagonalen struk-
tur des R3c (entspricht [111] der pseudokubischen Struktur) entsprechen könnte.
Eine detaillierte Betrachtung hierzu ist in [107109] am Beispiel von PbZrxTi1−xO3
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Abbildung 4.24 STEM-Aufnahmen der Querschnitte der (a) 0,25mbar- und (b) 0,01mbar-
BaTiO3-BiFeO3-Supergitter (jeweils oben) und Intensitäts-Linescans (jeweils unten) in vertikaler
Richtung (wie in (b) grün eingezeichnet), zeigen die Dicke der Einzellagen aus BaTiO3 bzw. BiFeO3.
Die Gesamtschichtdicken sind in Tab. 4.4 aufgeführts. Entn. aus [101]
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zu ﬁnden. Die Oktaederverkippung beinhaltet sowohl positive als auch negative Ro-
tation um [111], welches gleichzeitig die ferroelektrische Verschiebungsachse ist. Der
Unterschied zwischen den tetragonalen BaTiO3-Lagen und den rhomboedrischen
BiFeO3-Lagen kann als Reﬂex-Aufspaltung entlang der Wachstumsrichtung detek-
tiert werden. Da die Aufspaltung ausschließlich in vertikaler Richtung (entlang der
reziproken Raumrichtung senkrecht zur Probenoberﬂäche) auftritt, kann von einem
gitterangepassten Wachstum der BaTiO3-Lagen auf den BiFeO3-Lagen ausgegangen
werden. Eine Verzerrung der Schichten tritt dementsprechend nur in Wachstums-
richtung auf. Die Überstrukturreﬂexe der 0,01mbar-Probe (Abb. 4.23 (a)) haben
eine höhere Intensität als die der 0,25mbar-Probe (Abb. 4.23 (b)), was ein weiterer
Hinweis auf die stärkere Sauerstoﬀoktaeder-Verkippung im BaTiO3 bei sauerstoﬀ-
deﬁzitären Proben ist. Für die quantitative Analyse der Sauerstoﬀoktaeder-Drehung
infolge von Sauerstoﬀvakanzen wurden Rockingkurven von Proben aufgenommen,
welche bei 0,25mbar, 0,1mbar, 0,05mbar und 0,01mbar gezüchtet wurden, und die
Halbwertsbreiten der (002)-Peaks in Tab. 4.5 verglichen.
4.3.3 Magnetoelektrische Kopplung
Multiferroizität Nur wenige Veröﬀentlichungen beschäftigen sich mit der Korrela-
tion von ME Kopplung und chemischen Eigenschaften multiferroischer Komposite
sowie mit dem vermittelnden Eﬀekt der ME Kopplung. Die vermittelnde Wechselwir-
kung kann mechanische Spannung, Ladungsaustausch oder magnetische Austausch-
Wechselwirkung sein [74, 110]. Laut Dong et al. [76] liegt das theoretische Limit für
αME in zweiphasigen Laminarstrukturen mit mechanischer Wechselwirkung (span-
nungsgekoppelte piezoelektrische und magnetostriktive Lagen) bei über 100 V
cmOe
.
Ein Modell magnetoelektrischen Kopplung in mehrlagigen Terfenol-D/PZT-Struktu-
ren zeigt, dass αME mittels negativer Gitterfehlanpassungs-Spannung erhöht werden
kann [111].
Die Beobachtung, dass ein hoher αME mit der Verspannungsfreiheit der Struktur kor-
reliert, wird von HRTEM-Untersuchungen an La0,8Sr0,2MnO3-BaTiO3-Supergittern
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Abbildung 4.25 ME Koeﬃzient αME der BaTiO3-BiFeO3-Multilagenproben auf
SrTiO3:Nb(001)-Substraten mit den angegebenen O2-Partialdrücken während der Züchtung
(a) in Abhängigkeit von der Temperatur bei externer DC-Induktion B = 0T und (b) in
Abhänigkeit von der externen DC-Induktion B bei einer konstanten Temperatur von T = 300K
(siehe Tab. 4.4). Das Inset in (b) zeigt den mit wachsendem Züchtungsdruck ansteigenden αME
in V/cmOe bei T = 300K infolge der sinkenden Defektdichte, einschließlich der antiphasischen
Sauerstoﬀoktaederverkippung. Entn. aus [102]
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gestützt [112]. In diesen Untersuchungen wurde festgestellt, dass hohe Dichten katio-
nischer Defekte wie Kantenversetzungen und planare Eﬀekte die ME Eigenschaften
des Materials stark beschränken. Durch die Verringerung der Sauerstoﬀvakanzdichte
während des Wachstums konnte die Defektdichte verringert werden.
Spannungsvermittelte ME Kopplung in dünnen ferromagnetischen Schichten auf di-
cken BaTiO3-Einkristallen ist gut bekannt, während epitaktische Fe/BaTiO3-Grenz-
ﬂächen in Dünnschicht-Heterostrukturen keine Anzeichen für ME Kopplung liefern,
was wahrscheinlich darauf zurückzuführen ist, dass das BaTiO3 auf dem Substrat
verspannt ist [113].
In Abb. 4.25 werden die temperatur- und magnetfeldabhängigigen αME-Messungen
der Proben gezeigt. In diesen Messungen befand sich die gemessene elektrische Span-
nung parallel zum angelegten Magnetfeld (AC und DC). Während der Messungen
wurde die Amplitude des magnetischen Wechselfeldes konstant gehalten. Die Proben
wurden weder mechanisch noch elektrisch verspannt. Für die Temperaturabhängig-
keiten wurde zudem auch das DC-Magnetfeld konstant gehalten (B = 0T).
In den temperaturabhängigen Messungen (Abb. 4.25 (a)) durchläuft αME in allen
Fällen ein Minimum bei etwa 100K. Der Verlauf der Kurven unterscheidet sich dar-
über demnach von den 30-Kompositproben (Kpt. 4.4). Da sowohl piezoelektrische
als auch magnetostriktive Eﬀekte mit abnehmender Temperatur ebenfalls abneh-
men, kann davon ausgegangen werden, dass die ME Kopplung bei hohen Tempe-
raturen in Supergittern gitterspannungsvermittelt dominiert ist, während für 30-
Kompositproben sowie Supergitter bei niedrigen Temperaturen (hier unter 100K)
andere Einﬂüsse zusätzlich in Betracht gezogen werden müssen.
Zhai et al. [114] haben eine Korrelation von oberﬂächennaher Sauerstoﬀoktaeder-Ro-
tation und Magnetismus in LMO-SrTiO3-Supergittern entdeckt, welche zeigt, dass
die maximale Sättigungsmagnetisierung für Kristalle mit minimaler Rotation auf-
tritt. Entsprechend kann diese Abhängigkeit der Oktaederrotation des αME als Fak-
tor innerhalb der gitterspannungsvermittelten ME Kopplung gewertet werden. In
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allen vier Proben tritt die Änderung des Monotonieverhaltens des αME im Tempera-
turbereich in der Nähe des strukturellen Phasenübergangs des BaTiO3 (ca. 190K für
relaxiertes BaTiO3, in Dünnschichten jedoch starke Verschiebung möglich) auf. Da
dieser gerade mit einer Rotation der Sauerstoﬀoktaeder einhergeht, liegt ein Zusam-
menhang nahe. Wie an den strukturellen Untersuchungen gezeigt, unterscheiden sich
die Grenzﬂächen von Proben verschiedener Züchtungsdrücke deutlich, weshalb auch
ein variierender Einﬂuss des Phasenübergangs auf αME zu erwarten ist. Bekannt ist
außerdem, dass die Verformung des Kristallgitters, wie sie in Dünnﬁlmen auftritt,
starke Verschiebungen und Verbreiterungen des Temperaturbereichs des magneti-
schen oder ferroelektrischen Phasenüberganges hervorrufen kann. In La0,7Sr0,3MnO3-
Schichten wurde so beispielsweise eine Verschiebung der Curietemperatur um bis zu
19K erreicht [115]. Der intrinsische piezoelektrische Koeﬃzient sowie die relative
Permittivität des Perovskits Pb(ZrxTi1−xO3) verringern sich mit sinkender Tempe-
ratur, während Remanenzpolarisation und Koerzitivfeld ansteigen [116].
Das teilweise vorliegende Ansteigen von αME für weiter sinkende Temperatur (ins-
besondere bei der 0,01mbar-Probe) stellt eine Abweichung vom Verhalten der Ma-
gnetostriktion dar. Denkbar ist, dass zum einen die Tieftemperaturphase mit der
veränderten Gitterstruktur eine stärkere Kopplung zulässt und zum anderen, dass
Gitterschwingungen, welche eine mechanische Kopplung der Lagen dämpfen, bei
niedrigeren Temperaturen seltener auftreten. Von einem Einﬂuss der ladungsver-
mittelten Kopplung wird abgesehen, da diese, wie in Kapitel 4.4 ausgeführt wird,
bei Schichten von mehr als 1-2 nm nicht relevant ist.
Die Magnetfeldabhängigkeit (Abb. 4.25 (b) und (c)) von αME lässt sich dadurch
erklären, dass bei einem geringen DC-Magnetfeld nicht alle Domänen des Kristalls
parallel ausgerichtet sind. Eine geringe Variation des Feldes führt in antiparallel aus-
gerichteten Domänen mittels Magnetostriktion zum umgekehrten Eﬀekt. Während
eine Domäne ausgedehnt wird, wird die andere komprimiert. Je größer der Anteil
einer Domänenrichtung ist, desto größer der resultierende Eﬀekt. Mit der Sättigung
der Magnetisierung ist somit auch eine Sättigung für αME zu erwarten.
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4.4 30-BaTiO3-BiFeO3-Komposite
4.4.1 Proben
Für die Untersuchungen an 30-BaTiO3-BiFeO3-Kompositschichten wurden bis auf
wenige Ausnahmen Proben mit einem BaTiO3/BiFeO3-Mischungsverhältnis von 67
zu 33 mit O2-Züchtungsdrücken zwischen 0,01mbar und 0,5mbar verwendet. Wenn
nicht anders bezeichnet, handelt es sich im Folgenden um eben diese Zusammenset-
zung.
4.4.2 Struktur
XRD In Abb. 4.26 (a) sind 2θ-ω-scans der untersuchten Kompositﬁlme auf
SrTiO3:Nb(001)-Substraten um den (002)-Peak abgebildet. Sowohl hier als auch
in den RSMs der (001)-Reﬂexe in Abb. 4.28 ist die Verschiebung zu geringeren 2θ-
Winkeln und damit die Erhöhung der out-of-plane-Konstanten mit sinkendem O2-
Züchtungsdruck zu erkennen. Die von den (004)-Reﬂexen der 2θ-ω-Kurven in Abb.
4.27 abgeleiteten c-Gitterkonstanten sind in Abb. 4.26 (b) eingezeichnet. Interessan-
terweise lieferte diese Methode deutlich glattere Kurven für die Gitterkonstanten als
die cos2θ-Extrapolation. Wahrscheinlich rührt dies vom Fehler der Höhenausrichtung
des Goniometers her, wodurch gerade die Reﬂexe bei niedrigen Winkeln (insbeson-
dere (001) und (002)) von den korrekten Werten abweichen. Aus Abb. 4.28 und 4.30
kann der Einﬂuss der Verkippungsmosaizität des SrTiO3-Substrats auf die Kompo-
sitﬁlme abgeschätzt werden. In Abb. 4.31 ist der Unterschied der Probenkomposition
von 33/67 zur Komposition von 67/33 zu erkennen.
Aufgrund der sehr ähnlichen Lage der (out-of-plane-) Gitterreﬂexe von BaTiO3 und
BiFeO3 in der 2θ-ω-Darstellung, können diese nicht aufgelöst werden. Für die te-
tragonale P4mm-Phase des BiFeO3, welche in der Dünnschicht oder dem Komposit
vorliegen könnte, liegen die Werte sogar noch dichter beieinander [93]. Daher kann
von einer gemittelten out-of-plane-Konstante ausgegangen werden, um mittlere Ver-
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Abbildung 4.26 (a) XRD 2θ-ω-Scans von BaTiO3-BiFeO3-Kompositschichten auf
SrTiO3:Nb(001). Die zwei Zahlen an jedem Peak geben die Gesamtdicke der entsprechen-
den Schicht in nm und den O2-Partialdruck während der Züchtung in mbar an. Zu beachten ist die
Kα1/2-Aufspaltung der Peaks. Der mit W-Lα bezeichnete Peak entstammt der W-Spektrallinie
der Röntgenkathode des Spektrometers. Die Beiträge von BaTiO3 und BiFeO3 können nicht
isoliert erfasst werden. (b) Züchtungsdruck-Abhängigkeit der aus den (004)-Peaks errechneten c-
Gitterkonstanten von vier simultan auf den verschiedenen, angegebenen Substraten gezüchteten
BaTiO3-BiFeO3-Kompositschichten. Die c-Gitterkonstanten und weitere Strukturparameter sind
in Tab. 4.7 aufgeführt. Entn. aus [117]
p(O2) dges cSubst cSchicht Fehlan- Halbwerts-
(mbar) (nm) (Å) (Å) passung (%) breite (°)
0,01 730 3,9055 4,1030 2,322 0,127
0,01 730 3,9066 4,0991 2,224 0,125
0,1 488 3,9066 4,0708 1,519 0,109
0,1 208 3,9067 4,0767 1,666 0,734
0,1 208 3,9081 4,0618 1,294 0,157
0,15 347 3,9067 4,0593 1,232 0,162
0,15 347 3,9069 4,0554 1,135 0,320
0,2 365 3,9068 4,0403 0,758 0,131
0,25 285 3,9069 4,0103 0,010 0,237
0,25 388 3,9067 4,0168 0,172 0,272
0,325 352 3,9068 4,0148 0,122 0,303
0,4 311 3,9070 4,0148 0,122 0,354
0,4 1000 3,9056 4,0133 0,085 0,346
0,5 256 3,9068 4,0150 0,127 0,354
Tabelle 4.7 Aus XRD-Diﬀraktogrammen ermittelte Gitterparameter von SrTiO3-Substraten
und darauf gezüchteten BaTiO3-BiFeO3-Kompositschichten bei den angegebenen Wachstums-
drücken p(O2). Die Schichtdicken wurden aus STEM-Aufnahmen von mittels FIB präparierten
Querschnitten für eine Probe einer simultan gezüchteten Charge ermittelt. Die c-Gitterkonstanten
wurden aus den Positionen der (004)-Reﬂexe in Weitwinkel-2θ-ω-Scans berechnet. Die relaxier-
ten Gitterkonstanten betragen: SrTiO3: a = 0,3905Å; BaTiO3: a = 0,39945Å, c = 0,40335Å;
BiFeO3: a = 0,3962Å. Die out-of-plane-Verzerrung wurde unter Zugrundelegung der gemittelten,
relaxierten Gitterkonstante eines BaTiO3-BiFeO3-Komposits von crel = 0,40099 nm errechnet. Eine
Veranschaulichung der cSchicht-Werte und der Reﬂexbreiten ist in Abbn. 4.26 (b), 4.28 und 4.29
gegeben. Die Abweichungen der Gitterkonstanten liegt bei etwa 0,001Å. Die Tabelle enthält teil-
weise Werte mehrerer Proben zu demselben Züchtungsdruck, was die Reproduzierbarkeit des PLD-
Prozesses und die Genauigkeit der Gitterparameter zeigt. Entn. aus [117]
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Abbildung 4.27 XRD 2θ-ω-Scans von BaTiO3-BiFeO3-Kompositschichten auf SrTiO3:Nb(001),
gezüchtet bei den angegebenen Sauerstoﬀpartialdrücken. Diese (004) Peak-Positionen wurden für
die Berechnung der out-of-plane-Gitterkonstanten in 4.26 (b) und Tab. 4.7 verwendet. Entn. aus
[117]
Abbildung 4.28 XRD RSMs der bei den angegebenen O2-Partialdrücken gezüchteten BaTiO3-
BiFeO3-Kompositschichten um den symmetrischen SrTiO3(001)-Peak. Der Abstand vom punkt-
förmigen Substratreﬂex zum breiten Schichtreﬂex verringert sich mit zunehmendem Züchtungs-
druck infolge verringerter out-of-plane-Spannung (siehe Tab. 4.7). Die horizontale Verbreiterung
der Schichtreﬂexe ist ein Maß für die Mosaizität der Schicht. STO steht für SrTiO3. Entn. aus
[117]
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Abbildung 4.29 XRD RSMs der bei den angegebenen O2-Partialdrücken gezüchteten BaTiO3-
BiFeO3-Kompositschichten um den asymmetrischen (-103) SrTiO3-Reﬂex (in den Bildern: STO
(-103)). Die Schichtreﬂexe sind die breiten, jeweils unten im Bild beﬁndlichen. Mit steigendem
Wachstumsdruck, verbreitert sich hier der Schichtreﬂex, wie schon bei den symmetrischen Reﬂe-
xen in Abb. 4.28, als Zeichen erhöhter Mosaizität. Auch der Abstand zwischen Substratpeak und
Schichtpeak verringert sich mit steigendem Züchtungsdruck analog zu Abb. 4.28. Die mit steigen-
dem Züchtungsdruck immer weiter von der Vertikalen abweichende Ausrichtung von Substrat- und
Schichtreﬂex zeigt ein damit einhergehend stärker relaxiertes Wachstum an. Die 0,15mbar-Probe
besitzt zwei Substratpeaks aufgrund verkippter Kristalldomänen. Die Aufspaltung der einzelnen
Peaks rührt jedoch lediglich von der Kα1/2-Aufspaltung her. Entn. aus [117]
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Abbildung 4.30 Auswirkung der Substratmosaizität von Proben mit Wachstumsdrücken von
0,1mbar und 0,15mbar, wie angegeben, auf die Kompositschicht-Mosaizität. Der Eﬀekt der hö-
heren Substratmosaizität ist besonders in den RSMs auf der linken Seite (a) und (c) zu sehen.
Die RSMs (b) und (d) wurden simultan mit der jeweils entsprechenden Probe auf der linken Seite
gezüchtet. Strukturelle Unterschiede resultieren dementsprechend ausschließlich aus unterschiedli-
chen Substratmosaizitäten. Die Multidomänenstruktur der SrTiO3-Substrate in (a) und (c) zeigt
sich als Verbreiterung bzw. horizontale Aufspaltung. Weitere strukturelle Daten sind in Tab. 4.7
aufgeführt. STO steht für SrTiO3. Entn. aus [117]
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Abbildung 4.31 Strukturelle Auswirkung des BaTiO3-BiFeO3-Mischungsverhältnisses in RSMs
um den SrTiO3(001)-Peak. In (a) handelt es sich um ein 67/33-Komposit, in (b) um ein
33/67=Komposit. Beide Proben wurden bei 0,01mbar gezüchtet. Die horizontale Schichtreﬂex-
Breite (Halbwertsbreite) als Maß für die Verkippungsmosaizität beträgt (a) 0,069 ° und (b) 0,600 °.
Entn. aus [117]
zerrungswerte der Schichten zu erhalten (siehe Tab 4.7). Ein höheres Sauerstoﬀdeﬁzit
der Kompositschicht resultiert in erhöhter out-of-plane-Verzerrung. Zum Vergleich
sei erwähnt, dass in den Multischichten aus separaten BaTiO3- und BiFeO3-Lagen
weder per RBS noch per XRD oder STEM eine Vermischung der Phasen registriert
wurde. Wie bereits in Abb. 4.28 ist an den RSMs um den SrTiO3 (-103)-Reﬂex in
Abb. 4.29 eine Verbreiterung des Schichtreﬂexes mit steigendem O2-Züchtungsdruck
sichtbar. Davon kann auf eine höhere Mosaizität geschlossen werden. Einen quanti-
tativen Vergleich gibt die Auﬂistung der Halbwertsbreiten in Tab. 4.7.
Des Weiteren fällt die Verringerung des Abstandes zwischen Substrat- und Schicht-
peak mit steigendem Züchtungsdruck auf, was als Zeichen für, damit gewöhnlich
einhergehend, stärker relaxierte Proben gesehen werden kann. Da die Gitterkon-
stanten, wie zuvor erwähnt, lediglich von den (004)-Reﬂexen der Schicht abgeleitet
wurden, können daraus keine verlässlichen Aussagen über in-plane-Verzerrungen
der Filme und mögliches gitterangepasstes Wachstum getroﬀen werden. Anhand der
nicht vollständigen q||-Ausrichtung der (-103)-Peaks in Abb. 4.29 ist dies in jedem
Fall zu bezweifeln.
STEM Zwei Proben, welche bei p(O2) = 0,01mbar und p(O2) = 0,25mbar auf MgO
(001) gezüchtet wurden, wurden per STEM und SAED untersucht. Die Proben wur-
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Abbildung 4.32 STEM Hellfeld-Aufnahmee eines (110)-Querschnitts der BaTiO3-BiFeO3-Kom-
positschicht mit Züchtungsdruck p(O2) = 0,01mbar; Deutlich erkennbar ist die hohe dichte ver-
tikaler Versetzungslinien. Die farbigen EDX-Karten zeigen die homogene Verteilung der Elemente
Ba, Fe, Ti und Bi innerhalb der Querschnittsﬂäche. Die Goldschicht wurde zum Schutz der Probe
während des Freilegens des TEM-Querschnitts mittels FIB aufgetragen. Entn. aus [117]
den für denselben O2-Druck simultan mit solchen auf reinem SrTiO3 und SrTiO3:Nb
gezüchtet, weshalb die gewonnenen Strukturinformationen als repräsentativ auch für
letztere betrachtet werden. In der Hellfeld-Aufnahme (Abb. 4.32) des Querschnitts
einer 0,01mbar-Probe ist eine Vielzahl von vornehmlich in Wachstumsrichtung ver-
laufenden Versetzungslinien zu sehen.
Aus STEM-Bildern zuvor per FIB präparierter Querschnitte wurden zudem die Di-
cken der Schichten bestimmt.
Die EDX-Bilder (Abb. 4.32) desselben Probenbereichs zeigen dabei eine sehr homo-
gene Verteilung der einzelnen Probenbestandteile (Ba, Ti, Bi, Fe). Auf der Probeno-
berﬂäche sind die für die Messung benötigten Au- und Pt-Schichten sichtbar. Die ent-
sprechenden Dunkelfeld-Bilder der Proben (zusätzlich 0,25mbar) sind in Abb. 4.33
(a) und (b) gezeigt. Im Dunkelfeld-STEM-Bild des Querschnitts einer 0,25mbar-
Probe (Abb. 4.34) zeigen sich die verschiedenen Orientierungen der einzelnen Lagen
mit geordneten Sauerstoﬀvakanzen, entweder (-111) oder (1-11).
Die SAED-Muster in Abb. 4.34 geben darüber hinaus Aufschluss über die Gitter-
struktur an den vier gekennzeichneten Stellen der Probe. Die mit grünen Kreisen
markierten Hauptreﬂexe in den drei oberen Bildern rühren vom Perovskitgitter der
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Abbildung 4.33 STEM Dunkelfeld-Bild (a) einer 0,01mbar-Probe und (b) einer 0,25mbar-Pro-
be; (110)-Querschnitt. Der Vergleich oﬀenbart prominenetere Spannungskontraste in der 0,25mbar-
Probe. Die EDX-Aufnahmen zeigen die homogene Verteilung der angezeigten Elemente im Quer-
schnitt. Entn. aus [117]
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Abbildung 4.34 STEM Dunkelfeld-Aufnahme einer bei 0,25mbar auf MgO(001) gezüchteten
BaTiO3-BiFeO3-Kompositschicht; (110)-Querschnitt. Die vier SAED-Bilder wurden an den einge-
kreisten Stellen des STEM-Bildes an der Grenzﬂäche bzw. im Substrat aufgenommen. Die Haupt-
punkte in den SAED-Bildern gehören zum Kompositgitter (grüne Kreise innerhalb der SAED-
Muster) und bestätigen dessen BaTiO3-artige Struktur. Für reines MgO treten diese Peaks nicht
auf, wie im Bild rechts unten zu sehen. Die zusätzlich im Komposit auftretenden schwachen Punkte
weisen auf eine Überstruktur hin, welche vermutlich aus geordneten Sauerstoﬀvakanzen besteht.
Die roten Rechtecke geben die zwei möglichen Orientierungen der Überstruktur an. Entn. aus [117]
Abbildung 4.35 Strukturmodell der Sauerstoﬀvakanz-Anordnung in (-111)-parallelen Ebenen
(links) und (1-11)-parallelen Ebenen (rechts); Projektion entlang [110] (Richtungsbezeichnungen
entsprechend Interpretation als kubisches Gitter mit Index c; Ausnahmen sind die zusätzlich an-
gegebenen [001] bzw. c-Basisvektoren für die Interpretation als hexagonales Gitter mit Index h).
Die Atome haben folgende Farben: O  blau, Ba  pink, Ti.  grün. Entn. aus [117]
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Probenschicht her. Diese sind in allen Mustern außer dem des reinen MgO enthal-
ten. Die weiteren, leicht unscharfen Hauptreﬂexe in der diagonalen Richtung, (111),
ergeben sich als Überlappung von Kompositschicht und MgO-Substrat. Sie spal-
ten sich mit steigender Entfernung von (000) stärker auf, da die Gitterkonstanten
von Substrat und Schicht sich geringfügig unterscheiden. Der grüne und der blaue
Rahmen links visualisieren diese Abweichung. Besonderes Interesse erregten jedoch
die außerdem erkennbaren aber schwächeren Reﬂexe an den ±1
3
(hkl)-Positionen der
pseudokubischen Zelle. Diese zeigen eine Überstruktur mit der dreifachen Gitter-
konstante des BaTiO3-BiFeO3-Komposits an. Wie klar zu erkennen ist, liegt diese
Überstruktur in zwei Ausrichtungen vor: der nach rechts verkippten und der nach
links verkippten. An einigen Stellen scheinen beide Ausrichtungen präsent zu sein.
Als Ursache dieser Überstruktur kann von derselben Sauerstoﬀvakanzanordnung aus-
gegangen werden, welche für BaTiO3, das in reduzierter Umgebung gewachsen ist,
bekannt ist [118]. Die Simulation von SAED-Mustern auf Grundlage eines solchen
Sauerstoﬀvakanz-Übergitters liefert gerade die experimentell ermittelten Werte.
Verschiedene Perovskit-Überstrukturen wurden in [109] diskutiert, um zusätzliche
Reﬂexe in SAED-Mustern zu erklären. Die in Abb. 4.34 gezeigten entsprechen dabei
dem Modell in Abb. 4.35.
Ein weiterer Eﬀekt der Sauerstoﬀvakanzen beinhaltet die Reduzierung der Ionisati-
onsstufe von Ti4+-Ionen auf Ti3+ als Konsequenz der Forderung von Ladungsneu-
tralität. Die reduzierten Ti3+-Ionen beﬁnden sich demnach in den unvollständigen
Sauerstoﬀoktaedern. Folglich führen die Sauerstoﬀvakanzen zu geordneten Dipo-
len. Abb. 4.36 zeigt die STEM-Aufnahme einer 0,01mbar-Probe (oben) und SAED-
Bilder von 0,25mbar- (unten links) und 0,01mbar-Proben (unten rechts). Erwar-
tungsgemäß sollten die Sauerstoﬀvakanzen als Ressource zur Verfügung stehen.
Bei genauer Betrachtung der SAED-Muster scheinen die Reﬂexe der Vakanzüber-
struktur bei 0,01mbar-Proben tatsächlich intensiver zu sein. Ein direkter Vergleich
ist in Abb. 4.36 (b) gegeben. Um diese Art der Vakanzordnung zu bestätigen, wurden
die in Abb. 4.35 dargestellten kinematischen Beugungsmuster basierend auf einem
Modell von sauerstoﬀdeﬁzitärem Ba(Ti4+1/3Ti
3+
2/3)O2,67 aus [118] berechnet. Die Da-
ten für kubisches BaTiO3 stammen aus [119]. Abgesehen von einer geringfügigen
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Abbildung 4.36 (a) STEM Helfeld-Aufnahme einer 0,01mbar-Probe; (110)-Querschnitt. Die
SAED-Bilder entstammen den farblich entsprechend mit Kreisen markierten Bereichen im Quer-
schnitt. (unten) Vergleich von SAED-Bildern zweier Kompositschichten, gezüchtet bei (b) 0,25mbar
und (c) 0,01 mbar. Die zusätzlichen Reﬂexe der Sauerstoﬀvakanz-Überstruktur sind augenschein-
lich intensiver im rechten Bild, bei der sauerstoﬀärmeren Probe. Für eine detaillierte quantitative
Betrachtung wäre jedoch eine genauere Kalibrierung der Elektronen-Intensitäten notwendig als für
die vorliegende Messung geschehen. Entn. aus [117]
81
Abbildung 4.37 Berechnete Elektronenbeugungs-Muster eines pseudokubischen (a) stöchiome-
trischen und (b) eine Sauerstoﬀvakanz-Überstruktur enthaltenden BaTiO3-Gitters. Die Vakanz-
ordnung erscheint in (1-11)c bzw. (001)h. Die Überstruktur hat die dreifache Gitterkonstante des
BaTiO3-Gitters, siehe verkipptes, gepunktetes Rechteck. Entn. aus [117]
Abweichung der mittleren Gitterkonstante des Komposits im Vergleich mit einkris-
tallinem Volumen-BaTiO3 (Aufspaltung des (002)-Reﬂexes, vgl. Abb. 4.34) stimmen
die simulierten SAED-Muster mit den experimentell ermittelten überein. Das weist
auf einen sehr ähnlichen Charakter der Sauerstoﬀvakanzanordnung in reduziertem
BaTiO3 und den BaTiO3-BiFeO3-Kompositschichten hin. Abbildung 4.37 gibt einen
Vergleich eines berechneten reduzierten und eines berechneten stöchiometrischen
BaTiO3-Beugungsmusters. Das SAED-Muster in Abb. 4.37 bestätigt wiederum die
BaTiO3-artige Struktur des 0,25mbar-Komposits.
4.4.3 Magnetoelektrische Kopplung
Abb. 4.38 zeigt die αME der BaTiO3-BiFeO3-Proben in Abhängigkeit von der Tem-
peratur und vom DC-Magnetfeld für die verschiedenen Züchtungsdrücke.
Anders als in den Multischichten steigt αME in den 30-Kompositschichten (Abb.
4.38 (a)) mit sinkender Temperatur an. In den Multischichten wurde als treiben-
de Kraft hinter der ME Kopplung die Wechselwirkung der Magnetostriktion der
BiFeO3-Lagen und des piezoelektrischen Eﬀekts der BaTiO3-Lagen mittels mecha-
nischer Kopplung der Oberﬂächen erkannt, da diese beiden Eﬀekte dasselbe tempe-
raturabhängige Verhalten aufweisen wie αME der entsprechenden Proben. Im Fall
der 30-Komposite ist dieser Eﬀekt oﬀenbar nicht der dominante, da hier die ent-
gegengesetzte Abhängigkeit vorliegt. Demnach scheint hier ein weiterer Kopplungs-
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Abbildung 4.38 Magnetoelektrischer Koeﬃzient αME von BaTiO3-BiFeO3-Kompositschichten
in Abhängigkeit von (a) der Temperatur und (b) dem externen DC-Magnetfeld für Proben, welche
bei den angegebenen Sauerstoﬀ-Partialdrücken gewachsen sind. Die Legende gilt für beide Dia-
gramme (inkl. Inset). Die Magnetfeldabhängigkeiten der αME (b) sind eher schwach bei allgemein
hohen Werten mit einem Maximum bei jeweils etwa 0,5T. Das Inset in (b) zeigt einen vergrößerten
Ausschnitt der 0,325mbar-Probe, in dem das Maximum deutlich zu erkennen ist. Entn. aus [117]
mechanismus beteiligt und teilweise dominant zu sein. Eine vollständige Erklärung
hierfür konnte der Literatur bisher nicht entnommen werden und wird entsprechend
in dieser Arbeit angestrebt. Eine Betrachtung der ferroelektrischen Eigenschaften
zu diesem Zweck liefert Abb. 4.39. Dort sind ferroelektrische Polarisationshysterese-
Messungen an Proben, welche simultan zu den für magnetoelektrische Messungen
verwendeten auf SrTiO3:Nb gezüchtet wurden, zu sehen. Es ist zu erkennen, dass fast
alle Proben klare ferroelektrische Umschaltpeaks in den I-V-Kurven aufweisen, die
zur Berechnung der Polarisationshysteresen herangezogen wurden. Einige Kurven
zeigen asymmetrische Verschiebungen, welche erfahrungsgemäß von dem gleichrich-
tenden Verhalten der Kontakte von Schicht und SrTiO3:Nb stammen. Dies ist eine
leider nicht vermeidbare Folge aus der Veränderung des relativen Potentialabstan-
des zwischen SrTiO3:Nb und den verschieden dotierten (aufgrund verschiedener O2-
Züchtungsdrücke) Probenschichten. Um den Druckbereich, in welchem Schottky-
Kontakte verhindert werden können, möglichst weit auszudehnen, wurden Proben
auf verschieden stark dotierten Substraten gezüchtet. Hier zu sehen sind Proben mit
0,1% Nb dotiertem SrTiO3 (b) und mit 0,5% Nb dotiertem SrTiO3. Die Ergebnisse
zeigen in jedem Fall eine klare Korrelation zwischen der Sättigungspolarisation PS
und αME. 0,25mbar-Proben haben sowohl den höchsten αME als auch die höchste
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PS.
Bei genauer Betrachtung der Strom-Kurven in Abb. 4.39 fällt auf, dass in fast allen
Fällen eine Verschiebung des Schwerpunktes der Umschaltpeaks in Richtung positi-
ver Spannung vorhanden ist, die mit steigendem O2-Züchtungsdruck geringer wird.
Denkbar ist eine Korrelation mit der Anzahl der durch O2-Vakanzen gebildeten Ti+3-
Dipole.
Da die Magnetostriktion mit geringer werdender Temperatur sinkt, kann der ge-
messene Anstieg des αME mit sinkender Temperatur nicht allein durch mechani-
sche Kopplung von Probenbestandteilen erklärt werden. Es wird daher hier davon
ausgegangen, dass die elektrische Ladungsverteilung eine Rolle bei den zugrundelie-
genden Kopplungsmechanismen spielt. In [120] wird beispielsweise von verzerrungs-
und ladungsvermittelter Magnetisierungsänderung in vergleichbaren La0,7Sr0,3MnO3
PbZr0,2Ti0,8O3-Systemen berichtet.
Der direkte Nachweis ladungsvermittelter ME Kopplung wird im Allgemeinen als
kompliziert angesehen, da ihr Anteil am Gesamteﬀekt üblicherweise klein ist. Duan
et al. [121] konnten in theoretischen Untersuchungen einen Einﬂuss der ferroelek-
trischen Polarisation auf die Oberﬂächenmagnetisierung in BaTiO3/Fe-Multilagen-
strukturen über die Veränderung der Bindung zwischen ferroelektrischer und ferro-
magnetischer Lage nachweisen. In weiteren Veröﬀentlichungen [122, 123] konnte die
Abschirmladung an der Oberﬂäche des Ferromagneten gegen das elektrische Feld
der ferroelektrischen Polarisation als Hauptgrund einer Veränderung der Magneti-
sierung identiﬁziert werden. Die Untersuchungen zeigten eine Spin-Selektion in der
Abschirmladung und entsprechend im ferromagnetischen Gitter. Der Abschirmeﬀekt
tritt nur in den unmittelbaren Oberﬂächenschichten auf und ist dadurch vornehmlich
in sehr dünnen Schichten (ca. 1 nm) messbar, da nur hier die für die Abschirmung
nötige Ladung nicht vom Gitter kompensiert werden kann.
Eine Unterdrückung dieses Eﬀektes wurde von Nan et al. [124] durch das Einfügen
einer dünnen Cu-Schicht zwischen ferroelektrischer und ferromagnetischer Schicht
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Abbildung 4.39 I V -Kurven und daraus berechnete Polarisations-Hysteresen von 67/33-Kom-
positen mit Züchtungsdrücken zwischen 0,01mbar und 0,5mbar. Alle Kurven sind leckstromberei-
nigt. Bis auf die 0,01mbar-Probe weisen alle Anzeichen für FE auf.
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an NiFe-(PbMn1/3Nb2/3O3)1−x-(PbTiO3)x-Strukturen demonstriert. Dadurch konn-
te der absolute Einﬂuss der ladungsvermittelten Kopplung von der spannungsver-
mittelten isoliert und direkt nachgewiesen werden.
Damit kann auch der temperaturabhängige Verlauf von αME in Abb. 4.38 erklärt
werden. Da die Kopplung der beiden ferroischen Ordnungen über die Spins von
Oberﬂächen-Elektronen und ferromagnetischem Gitter geschieht, muss diese, wie
auch die Spinpolarisation von steigender Temperatur negativ beeinﬂusst werden.
Dass die einzelnen ferromagnetischen Einheiten in den 30-Kompositproben klein
genug sind, um in das oben beschriebene Schema der sehr dünnen Schichten zu fal-
len, ist anzunehmen, da bei der Züchtung der Proben aus homogenen Mischtargets
keine größeren Cluster einer der beiden Phasen (BaTiO3 oder BiFeO3) wachsen,
wie in Abbn. 4.32 und 4.33 zu erkennen ist. Die Betrachtung der Magnetfeldab-
hängigkeit von αME zeigt für hohe Temperaturen einen von den Multilagenproben
abweichenden Verlauf. Da der Einﬂuss des elektrischen Feldes eine Polarisierung des
Ferromagneten ist, sollte davon ausgegangen werden, dass dieser Eﬀekt bei höherem
Polarisierungsgrad des Ferromagneten einen geringeren Einﬂuss hat als bei niedri-
gerem. Für starke Magnetfelder (B > 0,5 T) ist dies in den Messungen der Fall.
Darunter verhält sich αME entsprechend dem von spannungsvermittelter Kopplung
bekannten Verlauf. Eine qualitative Modellierung 4.40 als Überlagerung beider Ver-
läufe liefert die gemessene Form der Kurve.
Abbildung 4.40 Qualitative Modellierung eines rein ladungsvermittelten αME (hellgrau), eines
rein gitterspannungsvermittelten αME (dunkelgrau) und der Summe aus beiden (rot). Der model-
lierte Verlauf der Summe beider αME entspricht in etwa dem der 30-Komposite
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Abbildung 4.41 zeigt den Einﬂuss des Züchtungsdruckes auf die αME sowie die PS
der Proben. Beide Kurven weisen ein ausgeprägtes Maximum bei 0,25mbar für Pro-
ben einer Dicke von 200 nm bis 400 nm auf. Deutlich höhere Probendicken führten
meist zu geringeren αME-Werten, was möglicherweise auf Verspannungseinﬂüsse zu-
rückzuführen ist. Die Korrelation steht damit eindeutig im Einklang mit der oben
beschriebenen Abhängigkeit der Spinpolarisation von der ferroelektrischen Polarisa-
tion.
Abbildung 4.41 Züchtungsdruckabhängigkeit von (a) den magnetoelektrischen Koeﬁzienten
αME und (b) den ferroelektrischen Sättigungspolarisationen PS. Beide Größen haben einen sehr
ähnlichen Verlauf mit ausgeprägtem Maximum bei 0,25mbar, was auf eine klare Korrelation zwi-
schen ihnen hinweist. (a) Entn. aus [117]
Bei den BaTiO3-BiFeO3-Supergittern (Kpt. 4.3) konnte eine klare Korrelation des
Züchtungsdrucks und damit einhergehend der Sauerstoﬀvakanzdichte mit der Ver-
kippung der Sauerstoﬀoktaeder des Gitters (Mosaizität) auf Grundlage der ω-Brei-
ten der (-103)-RSM-Peaks festgestellt werden. Diese klare Korrelation ist in den 30-
Kompositproben nicht zu ﬁnden (Tab. 4.7 und Abb. 4.29). Auch dieses Verhalten
verläuft zu dem bei Supergittern entgegengesetzt, wo die Verbreiterung des (001)-
Reﬂexes mit einer Verringerung sowohl des O2-Drucks als auch des αME einherging.
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5 Grundlagen
5.1 Sr2FeMoO6
Das Doppelperovskit (DP) Sr2FeMoO6 erlangt seit der Entdeckung seiner halbme-
tallischen Bandstruktur mit vollständiger Spin-Polarisierung am Ferminiveau durch
Kobayashi et al. [17, 25] 1998 immer weiter steigende Aufmerksamkeit. In den folgen-
den Jahren wurde die elektronische Struktur von Sr2FeMoO6 theoretisch ausgiebig
untersucht [125132] und auch die Herstellung von epitaktischen Dünnschichten im
Zuge experimenteller Zugänge wurde vorangetrieben [133136]. Der ferrimagneti-
sche Grundzustand mit TC > 400K [137] und sein Magnetwiderstand machen es zu
einem vielversprechenden Kandidaten für künftige Spintronik-Anwendungen oder
Raumtemperatur-Magnetsensoren. Zudem lässt die oxidische Struktur eine gewisse
Stabilität bei direktem Atmosphärenkontakt erwarten.
5.2 Doppelperovskitstruktur
Die DP-Struktur leitet sich von der Bezeichnung der im Aufbau prinzipiell iden-
tischen Perovskitstruktur (Kpt. 3.1) ab und hebt sich einzig dadurch ab, dass der
B-Gitterplatz direkt benachbarter Gitterzellen von zwei verschiedenen Elementen
besetzt ist. Im Sr2FeMoO6 wechseln sich Fe und Mo ab.
Als Basisvektoren des Kristallgitters werden hier, wie in Abb. 5.1 gezeigt, drei zuein-
ander orthogonale Vektoren gewählt, die von einem Sr-Atom zum übernächsten wei-
sen. Die so aufgespannte Kristalleinheitszelle hat eine Kantenlänge von a = 7, 89Å
[138], welche zugleich als Gitterkonstante verwendet wird.
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Abbildung 5.1 Doppelperovskitstruktur von Sr2FeMoO6; Die Anlehnung an die gewöhnliche
Perovskitstruktur (Abb 3.1) mit den Sauerstoﬀoktaedern (rot), welche den B-Gitterplatz einschlie-
ßen, ist deutlich. Direkt benachbarte B-Gitterplätze sind von verschiedenen Atomen besetzt (Fe =
blau, Mo = türkis). Sr auf den A-Gitterplätzen ist hellgrün dargestellt.
5.3 Halbmetalle
Ferromagnetische Materialien erzeugen eine Ausrichtung der Spins ihrer Leitungs-
elektronen an den magnetischen Momenten der jeweiligen magnetischen Domänen.
Es wird eine parallele (Spin-down) oder antiparallele (Spin-up) Ausrichtung be-
vorzugt (Nomenklatur entsprechend [139]). Im Allgemeinen ergeben sich für beide
Orientierungen unterschiedliche Energiebänder, in denen Zustände existieren. In ei-
nigen Fällen bedingt dieser Unterschied, dass das Ferminiveau für eine Elektronen-
spin-Richtung in einer Bandlücke liegt, während es für die andere innerhalb eines
Bandes liegt. In diesem Fall ist das Material für Elektronen einer Spinrichtung ein
Isolator und für Elektronen der entgegengesetzten Spinrichtung ein Metall. Man
spricht von einem Halbmetall. Im Sr2FeMoO6 ist die Spin-down-Orientierung me-
tallisch, die Spin-up-Orientierung isolierend mit einer Bandlücke von rund 0,8 eV
[126]. Mit dem Polarisierungsgrad der Spins wird ausgedrückt, welcher Anteil der
Leitungselektronen eine bestimmte Spin-Richtung aufweist.
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5.4 Magnetwiderstand
Der Magnetwiderstand (MR) im Sr2FeMoO6 ist in die Kategorie Tunnelmagnetwi-
derstand (TMR) einzuordnen[25]. Der TMR wurde ursprünglich in Form eines Tun-
nelkontaktes (dünne Isolatorschicht) zwischen zwei Ferromagneten realisiert [140].
Wird Strom durch den Kontakt geleitet, so hängt die Wahrscheinlichkeit der Elek-
tronen, die Tunnelbarriere zu durchqueren, und damit der elektrische Widerstand
von der relativen Ausrichtung der Magnetisierungen beider Ferromagneten ab, da
die Spinausrichtung der Elektronen von der Magnetisierungsrichtung der Ausgangs-
schicht bestimmt wird. Je größer der Winkelunterschied ist, desto geringer ist die
Tunnelwahrscheinlichkeit.
Beim Sr2FeMoO6 fungieren Korngrenzen innerhalb einer Schicht als Tunnelbarrieren
zwischen den angrenzenden Körnern [25, 141]. Die Magnetisierung einzelner Körner
kann durch ein externes Magnetfeld nicht gezielt ausgerichtet werden, weshalb die
Tunnelwahrscheinlichkeit hier statistisch vom Grad der Magnetisierung abhängt.
Je stärker das externe Magnetfeld ist, desto höher ist die Wahrscheinlichkeit, dass
benachbarte Körner parallel ausgerichtet sind und desto geringer ist der Wider-
stand insgesamt. Da auf diese Weise theoretisch ultimativ zwischen isolierendem
und metallischem Leitungsmechanismus umgeschaltet werden könnte, wird auch
der hierfür eingeführte Begriﬀ Kolossaler MR (CMR, engl. colossal magneto resi-
stance) verwendet [126, 142, 143]. Als Vergleichsgröße wird üblicherweise der relative
speziﬁsche MR,
∆ρMR =
R(B)−R(0T)
R(0T)
, (5.1)
genutzt. Dieser ist aufgrund der Temperaturabhängigkeit der Spinordnung ebenfalls
temperaturabhängig. Im Allgemeinen verringert sich der Widerstand bei steigen-
dem Magnetfeld, allerdings konnte auch abweichendes Verhalten beobachtet werden
[135].
Weiterhin gibt es Untersuchungen zur Abhängigkeit des MR von der Korngröße in
polykristallinen Proben [141, 144], der Ordnung der Fe- und Mo-Atome [145, 146],
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sowie von Dotierung [147] und Komposition [148].
Da Sr2FeMoO6 ferromagnetisch ist, gibt es zusätzlich zum TMR einen geringen
Beitrag des anisotropen MR (AMR), welcher eine Variation des elektrischen Wider-
standes aufgrund der durch ein externes Magnetfeld verursachten Verformung der
Atomorbitale beschreibt. Dieser ist abhängig von der Richtung, in der das Magnet-
feld angelegt wird.
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6 Ergebnisse und Diskussion
6.1 Proben
Sr2FeMoO6-Schichten wurden auf (001)-orientierten MgO-, SrTiO3-, LaAlO3- und
MgAl2O4-Substraten gezüchtet. Alle Substrate besitzen, wie Sr2FeMoO6, eine ku-
bische oder annähernd kubische Einheitszelle mit ähnlichen Gitterkonstanten. Eine
Auﬂistung relevanter Strukturparameter der Materialien ist in Tab. 6.1 gegeben.
Das damit verfolgte Ziel war es, durch die variierenden Gitterfehlanpassungen zwi-
schen Schicht und Substrat eine Verzerrung der Schichteinheitszellen zu erreichen.
Untersucht wurde die Korrelation zwischen Gitterverformung und MR. Zur Ab-
scheidung wurde ein gesintertes Sr2FeMoO6-Target verwendet, welches von Nikolai
Sobolev zur Verfügung gestellt wurde. Da in der Arbeitsgruppe bislang keine For-
schung zu dem Materialsystem betrieben wurde, es also keine Erfahrungen dazu
aus erster Hand gab, wurde zunächst auf der Grundlage der verfügbaren Literatur
[136, 150154] ein Züchtungsparameter-Raum ausgewählt, innerhalb dessen ein op-
timales Schichtwachstum zu erwarten war. Dieser umfasste einen Temperaturbereich
von 700 °C bis 950 °C und einen O2-Partialdruck von 10−3mbar bis zum erreichba-
ren Minimum von etwa 10−6mbar. Zur Züchtung der Proben wurde die B-Kammer
der Halbleitephysik(HLP)-arbeitsgruppeneigenen Züchtungsanlage genutzt, da diese
mit einem zum Erreichen von Substrattemperaturen über 750 °C notwendigen CO2-
Infrarot-LASER-Heizer ausgestattet ist. Der entsprechende Probenhalter gestattet
Material Gitterstruktur Gitterkonstanten (a = b = c) Fehlanpassung
SrTiO3 Perovskit 3,91Å [90] +0, 9%
MgO NaCl 4,21Å [91] −6, 3%
LaAlO3 Perovskit 3,82Å [149] +4, 1%
MgAl2O4 Spinell 8,09Å [92] −2, 5%
Sr2FeMoO6 DP 7,89Å [138] ±0, 0%
Tabelle 6.1 Gitterkonstanten der als Substrate genutzten Materialien und von Sr2FeMoO6; Zu-
sätzlich sind die Gitterstrukturen und die relative Abweichung der Gitterkonstanten von relaxier-
tem Sr2FeMoO6 aufgeführt.
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ausschließlich die Verwendung von 10mm × 10mm großen Substraten, weshalb eben
solche mit einer Dicke von 0,5mm verwendet wurden. Die einzige Ausnahme stellen
Proben aus einem Versuch der Züchtung in der G-Kammer (Kpt. 2.1) dar. Dabei
wurden 5mm × 5mm große Substrate genutzt.
Die Filme weisen fast ausschließlich eine tiefschwarze Färbung auf. Lediglich Fil-
me, die bei hohen O2-Partialdrücken gezüchtet wurden, sowie in O2-Atmosphäre
ausgeheizte, zeigten gelblich-braune Farbtöne.
6.2 Struktur und Morphologie
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Abbildung 6.1 2θ-ω-Diﬀraktogramme einer Sr2FeMoO6-Probe vor und nach einem Ausheiz-
prozess in O2-Atmosphäre. Neben den starken Substrat und Sr2FeMoO6 treten diverse schwächere
Fehlphasen auf, deren Bildung es mittels Wahl geeigneter Züchtungsparameter zu verhindern gilt.
SFMO steht für Sr2FeMoO6, STO steht für SrTiO3
Abbildung 6.1 zeigt typische 2θ-ω-Übersichtsscans einer Probe nach der Züchtung
und nach einem anschließenden Ausheizschritt in Sauerstoﬀatmosphäre. Das Bild
setzt sich aus den erwarteten Peaks des SrTiO3-Substrats und des Sr2FeMoO6, so-
wie zusätzlichen Peaks üblicher Sekundärphasen wie SrO, Fe, SrMoO4 und einiger
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nicht eindeutig identiﬁzierbarer zusammen. Bei der Optimierung der Züchtungspa-
rameter wurde die Minimierung des Sekundärphasenanteils angestrebt. Zu erkennen
ist, dass der (200)- und der (400)-Reﬂex des Sr2FeMoO6 zu sehen sind, der (600)-
Reﬂex jedoch fehlt. Dieser ist, wie auch alle ungerade indizierten (h00)-Reﬂexe, un-
sichtbar (siehe Gl. 2.8). Der außerhalb des dargestellten Bereichs liegende (800)-
Reﬂex ist bei θ ≈ 100 ° wieder vorhanden.
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Abbildung 6.2 2θ-ω-Scans von Proben mit verschiedenen Züchtungstemperaturen TZ wie an-
gegeben; Die dominierenden Peaks stammen von SrTiO3 (rechts) und Sr2FeMoO6. Zu erkennen
ist eine Verringerung der Sr2FeMoO6-Intensität und ein Ansteigen der Untergrund- und Fehlpha-
senintensität durch die Ausheizschritte.
Die in Abb. 6.2 dargestellten Kurven dokumentieren den Einﬂuss nachträglicher Aus-
heizschritte auf das Verhältnis der Phasenanteile. Die Proben wurden auf SrTiO3 bei
Temperaturen von 750 °C, 800 °C, 850 °C und 900 °C und einem O2-Partialdruck von
ca. 5 × 10−6mbar gezüchtet, was erfahrungsgemäß für perovskitische Materialien ein
sauerstoﬀdeﬁzitäres Wachstum erwarten lässt. Danach wurden die 10mm × 10mm
großen Substrate in vier 5mm × 5mm große Stücke zerteilt. Jeweils ein Teilstück
wurde eine Stunde lang bei ca. 920 °C in einer 700mbar O2-Atmosphäre behandelt,
ein weiteres verblieb eine Stunde lang bei derselben Temperatur in einer 700mbar
Ar-Atmosphäre. Bei allen Proben ist nach dem Ausheizen in O2 (hellgraue Kurven)
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eine deutliche Reduzierung der reﬂektierten Intensität abseits des Substratpeaks zu
erkennen. Dies gilt sowohl für die vorher vorhandenen breiten Sekundärphasenre-
ﬂexe als auch für den Sr2FeMoO6-Reﬂex. Die Verschiebung des Maximums hin zu
höheren 2θ-Winkeln zeigt, dass das verbliebene Sr2FeMoO6 einen geringeren out-of-
plane-Gitterabstand besitzt. Da von perovskitischen Materialien bekannt ist, dass
der Sauerstoﬀvakanzgehalt in Dünnﬁlmen positiv mit der out-of-plane-Gitterkon-
stante korreliert [103], kann davon ausgegangen werden, dass durch das Ausheizen
die Sauerstoﬀvakanzdichte im Sr2FeMoO6 verringert wurde. Zusätzlich treten nun
allerdings neue Peaks auf, die die Bildung von (00L)-orientiertem SrMoO4 anzeigen
(vgl. Abb. 6.1).
Die in Ar ausgeheizten Proben (dunkelgraue Kurven) weisen eine nur leichte Intensi-
tätsverringerung aller Filmreﬂexe auf. Ungewöhnlich erscheint einzig bei der 750 °C-
Probe, dass hier ebenfalls eine Verschiebung des Sr2FeMoO6-Maximums erkennbar
ist. Da keine Bildung der SrMoO4-Phase stattgefunden zu haben scheint, ist von
der Annahme einer Sauerstoﬀverunreinigung des Ar-Gases abzusehen. Denkbar ist,
dass eine Umverteilung des Sauerstoﬀs aus anderen Filmbestandteilen erfolgt ist.
Grundsätzlich kann ein potenzielles Sauerstoﬀdeﬁzit in den Proben scheinbar nicht
gezielt durch nachträgliche Verabreichung von O2 zugunsten des Sr2FeMoO6 kom-
pensiert werden. Da weiterhin die Ar-Behandlung weder eine Erhöhung des Intensi-
tätsverhältnisses Sr2FeMoO6 zu Substrat noch des Intensitätsverhältnisses Sr2FeMoO6
zu Sekundärphasen bewirkte, wird angenommen, dass dadurch keine strukturelle
Verbesserung erreicht wird.
Eine optische Auswertung der Oberﬂächenmorphologie geschah mittels AFM. In
Abb. 6.3 ist die Oberﬂäche der vier Proben direkt nach der Züchtung, nach O2-
Behandlung und nach Ar-Behandlung zu sehen. Die Bilder (a), (d), (g) und (j),
welche nach der Züchtung entstanden, lassen in jedem Fall eine Schichtstruktur
erkennen. Dies bestätigt das in den XRD-Aufnahmen (Abb. 6.2) zu erkennende,
exklusiv (100)-orientierte Wachstum des Sr2FeMoO6. Bei allen vier Temperaturen
kam es zusätzlich zum Wachstum dreidimensionaler Strukturen, welche anhand von
EDX-Untersuchungen aufgrund abweichender Stöchiometrieverhältnisse Fehlphasen
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(a) 750 °C (b) 750 °C + O2 (c) 750 °C + Ar
(d) 800 °C (e) 800 °C + O2 (f) 800 °C + Ar
(g) 850 °C (h) 850 °C + O2 (i) 850 °C + Ar
(j) 900 °C (k) 900 °C + O2 (l) 900 °C + Ar
Abbildung 6.3 AFM-Aufnahmen der vier Proben nach verschiedenen Behandlungschritten. Die
Angabe O2 bzw. Ar unter den Bildern geben bei ausgeheizten Proben das Hintergrundgas an,
Bilder ohne Angabe stammen von unausgeheizten Proben. Die Temperaturangabe gibt die jeweilige
Züchtungstemperatur an. (g) zeigt aufgrund der besseren Erkennbarkeit Amplitudenwerte (Skala
in mV), die restlichen zeigen Höhenwerte (Skala in nm).
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zugeordnet werden können.
Deutlich erkennbar ist der Einﬂuss der Züchtungstemperatur. Die Schichten werden
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Abbildung 6.4 RMS-Werte von bei vier verschiedenen Temperaturen gezüchteten Proben vor
und nach dem Ausheizen in entweder O2 oder Ar; Das Ausheizen erhöht allgemein die Rauigkeit
der Schichten. Der durch O2 hervorgerufene Eﬀekt ist stärker als der durch Ar hervorgerufene.
mit steigender Temperatur abseits der Fehlphasen scheinbar glatter, da Löcher und
Gräben verschwinden. Die 850 °C-Probe und die 900 °C-Probe weisen eine einheitli-
che Stufenrichtung auf, welche wahrscheinlich durch den Substrat-Miscut hervorge-
rufen wird und damit einen Hinweis auf großﬂächig gitterangepasstes Schichtwachs-
tum gibt. Ein Einﬂuss auf die Rauigkeit der Schichten ohne Berücksichtigung der
Sekundärphasenstrukturen scheint anhand der in Abb. 6.4 dargestellten RMS-Werte
ausgeschlossen werden zu können. Die Ausheizschritte hingegen verursachten klare
Veränderungen der Probenoberﬂächen. Auf allen Proben bildeten sich beim Aus-
heizen strukturelle Unregelmäßigkeiten in Form von Hügeln. Während optisch kein
großer Unterschied zwischen den O2- und den Ar-behandelten Proben erkennbar ist,
zeigen die Rauigkeitswerte, dass die in Ar ausgeheizten Proben einheitlich glatter
sind als die in O2 ausgeheizten, jedoch deutlich rauer als die unbehandelten Proben.
Die einzige Ausnahme tritt bei 800 °C auf, wo die durch Ar-Behandlung hervorge-
rufenen Strukturveränderungen oﬀenbar uniform und klein genug sind, um diesen
Parameter nicht erwähnenswert zu verändern. Grundsätzlich liegen für ausgeheizte
Proben die Rauigkeitswerte der 800 °C-Proben tiefer als die der anderen. Eine Erklä-
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rung dafür könnte ein besserer Stöchiometrieübertrag der Metallkomponenten vom
Sr2FeMoO6-Target liefern, welcher die Bildung von Sekundärphasen an der Oberﬂä-
che einschränkt, da weniger Material außerhalb der Sr2FeMoO6-Phase übrig ist. Die
Rauigkeit der unausgeheizten Proben zeigt keine belastbare Züchtungstemperatur-
Korrelation. Lediglich die 750 °C-Probe ist deutlich rauer als die anderen.
Insgesamt bestätigt sich auch hier die anhand der XRD-Aufnahmen gewonnene Er-
kenntnis, dass weder das Ausheizen der Proben in O2 noch in Ar deren Qualität
verbessert.
Abbildung 6.5 RMS-Rauigkeitswerte von Sr2FeMoO4-Schichten auf MgO-, LaAlO3-, MgAl2O4-
und SrTiO3-Substraten in Abhängigkeit von der Züchtungstemperatur; Auf den Oberﬂächen be-
ﬁndliche Droplets oder Fehlphasenstrukturen sind für die Auswertung nicht berücksichtigt worden.
Die Abhängigkeit der Oberﬂächenrauigkeit von der Züchtungstemperatur für Schich-
ten auf den verschiedenen Substraten ist in Abb. 6.5 dargestellt. Bis auf die Probe
auf MgAl2O4 sind die Schichten recht einheitlich glatt mit RMS-Werten unterhalb
von 10 nm.
Aus 2θ-ω-Scans der bereits gezeigten und weiterer Proben wurden die oberﬂächen-
normalen Gitterkonstanten der Sr2FeMoO6-Filme bestimmt. In Abb. 6.6 a) wird für
drei Beispiele die je nach Züchtungstemperatur unterschiedliche Position des (400)-
Reﬂexes gezeigt. Dieser entfernt sich mit steigender Temperatur immer weiter von
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der durch die gepunktete Linie markierten Position einer entspannten Einheitszelle.
Der in Abb. 6.6 b) dargestellte Graph zeigt die out-of-plane-Gitterkonstanten, welche
aus den kompletten Diﬀraktogrammen von Proben aus dem gesamten verwendeten
Züchtungstemperaturspektrum extrahiert wurden. Dabei lässt sich erkennen, dass
(a)
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Abbildung 6.6 (a) 2θ-ω-Scans ausgewählter Proben auf SrTiO3-Substraten mit verschiedenen
Züchtungstemperaturen; Eine klare Verschiebung der Schichtreﬂexe zu geringeren 2θ-Werten (≡
höhere out-of-plane-Gitterkonstanten) mit steigender Temperatur ist erkennbar. (b) Züchtungs-
temperatur-Abhängigkeit der out-of-plane-Gitterkonstanten für Proben auf SrTiO3-Substraten;
Die Abhängigkeit verläuft im dargestellten Temperaturbereich zwischen 700 °C und 900 °C annä-
hernd linear.
die Gitterkonstante annähernd einem linearen Verlauf folgt. Sr2FeMoO6 wächst auf
SrTiO3 üblicherweise so, dass eine Einheitszelle der Schicht über vier im Quadrat
angeordneten Zellen des Substrats liegt. Dies bedeutet für ideale Einheitszellen eine
Fehlanpassung von 1,1%. Da das Sr2FeMoO6 also größer ist, sollte der out-of-plane-
Gitterabstand durch die Anpassung auf das SrTiO3 erhöht werden. Unter Annah-
me eines durch die Verspannung nicht veränderten Zellenvolumens ergibt sich eine
Gitterkonstante von crel = 8, 08Å . Der Schnittpunkt von crel und der Anpassung
der Messdaten in Abb. 6.6 ergibt 800 °C als die dafür notwendige Züchtungstempe-
ratur. Für alle Temperaturen darüber ist das Einheitszellvolumen des Sr2FeMoO6-
Films und damit die mittlere Gitterkonstante größer als bei einem idealen Kristall.
Dieser Umstand kann auf die bereits erwähnte Vergrößerung von Perovskitgittern
durch Sauerstoﬀvakanzen zurückgeführt werden und stimmt mit dem erfahrungs-
gemäß sinkenden Sauerstoﬀgehalt von Proben bei steigender Züchtungstemperatur
überein.
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Als Ergebnis der hier auszugsweise gezeigten Optimierungsbemühungen wurde ei-
ne Züchtungstemperatur von 920 °C (Pyrometer des CO2-LASER-Heizers) sowie ein
Kammerdruck von 10−4mbar Ar, nach Erreichen des minimal möglichen Wertes von
etwa 5×10−6mbar, ausgewählt. Teil der Optimierungsbemühungen war auch die Er-
neuerung des Pyrometerfensters zur Sicherstellung einer ungehinderten Transmission
der Wärmestrahlung vom Substrat zum Pyrometer, da die Temperatursteuerung bei
den hohen verwendeten Temperaturen ohnehin einiges an Geschick erforderte, was
die homogene Fokussierung des Heizlasers auf die 10mm × 10mm große Substrat-
ﬂäche betriﬀt. Bereits leichte Ungenauigkeiten führten zu Temperaturgradienten in
der Probe. Ein Beispiel zeigt Abb. 6.7, in der 2θ-ω-scans an 10 verschiedenen Punk-
ten entlang der Probe dargestellt sind. Die Verschiebung des Schichtpeaks entlang
2θ wird dabei deutlich. Des Weiteren wurde die Linsenposition des PLD-LASERs
auf Grundlage einer parallel zu dieser Arbeit von Michael Bonholzer durchgeführten
Messreihe zur Optimierung des Stöchiometrieübertrags korrigiert.
Abbildung 6.7 2θ-ω-Scans im Abstand von jeweils einem mm entlang einer Linie auf einer exem-
plarisch ausgewählten Sr2FeMoO6-Schicht auf SrTiO3-Substrat (roter Doppelpeak). Die Variation
der 2θ-Position des Schichtpeaks entlang der Raumachse zeigt die inhomogene Temperaturvertei-
lung auf dem Substrat während der Züchtung dieser Probe.
Neben der Temperaturabhängigkeit lag das Hauptaugenmerk auf der Untersuchung
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Abbildung 6.8 2θ-ω-Scans um den (004)-Reﬂex von Sr2FeMoO6 auf verschiedenen Substraten,
wie angegeben; Die Peakpositionen sind mit gestrichelten Linien markiert. Die graue Linie gibt die
Position eines von vollständig relaxiertem Sr2FeMoO6 zu erwartenden Peaks. Die Schichten sind
oﬀensichtlich senkrecht zur Probenoberﬂäche verzerrt.
des Einﬂusses verschiedener Substrate auf das Wachstum des Sr2FeMoO6. In Abb.
6.8 sind 2θ-ω-scans der Sr2FeMoO6(004)-Reﬂexe von Schichten gezeigt, welche bei
optimierten Züchtungsparametern auf den vier Substratmaterialien abgeschieden
wurden. Die aus den 2θ-ω-Reﬂexen unter Annahme eines konstanten Zellvolumen
errechneten in-plane-Gitterkonstanten der Sr2FeMoO6-Schicht (die jeweilige kom-
mensurate Substrat-Gitterlänge in Klammern dahinter) lauten: cMgO = 7,868 nm
(8,42 nm - 2×MgO), cLaAlO3 = 7,878 nm (7,64 nm - 2×LaAlO3), cMgAl2O4 = 7,860 nm
(8,09 nm - MgAl2O4), cSrTiO3 = 7,822 nm (7,82 nm - 2×SrTiO3). Dabei zeigt sich,
dass die erzielte Gitterverzerrung nicht vornehmlich durch die Anpassung des Films
an das jeweilige Substrat geschah. Allein die SrTiO3-Probe weist die passende Ver-
zerrung auf. Dennoch konnten vier verschiedene Verzerrungsgrade erreicht werden,
die genügend Diversität für die weitere Untersuchung liefern.
Um den bereits erwähnten Einﬂuss von Substrat und Sauerstoﬀvakanzen auf die
Gitterveränderung zu bestimmen, wurden von allen vier Proben RSMs zu nicht-
oberﬂächenparallelen Netzebenen aufgenommen. Die Ergebnisse sind in Abb. 6.9
dargestellt. Abbildung 6.9 (d) bestätigt dabei das vermutete gitterangepasste Wachs-
tum des Sr2FeMoO6 auf dem SrTiO3-Substrat. Erkennbar ist dies anhand des identi-
schen, reziproken Gittervektors q‖ für den SrTiO3 (-103)-Peak sowie den Sr2FeMoO6
(-206)-Peak. Interessant ist hier, wie auch bei der MgO-Probe in Abb. 6.9 (a) und der
LaAlO3-Probe in Abb. 6.9 (b), dass jeweils zwei separierte Filmpeaks auftreten. Dies
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Abbildung 6.9 RSMs von Sr2FeMoO6-Proben um einen asymmetrischen Reﬂex des jeweiligen
Substrats: (a) MgO (420), (b) LaAlO3 (-103), (c) MgAl2O4 (620), (d) SrTiO3 (-103); Bis auf die
Schicht auf MgAl2O4 (c) weisen alle zwei zueinander vertikal ausgerichtete Schicht-Reﬂexe auf.
Lediglich die Schicht auf SrTiO3 (d) ist gitterangepasst auf dem Substrat gewachsen (vertikale
Ausrichtung von Substrat- und Schicht-Reﬂexen)
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weist auf die Existenz zweier verschiedener Sr2FeMoO6-Phasen hin. Während beim
SrTiO3 in Abb. 6.9 (d) jedoch beide Phasen auf das in-plane-Gitter des Substrates
angepasst wachsen, scheint bei den beiden anderen Proben zuerst ein Teil der Schicht
relaxiert zu wachsen (identischerω-Winkel entlang der hellen Intensitätslinie, welche
durch den Substratpeak verläuft) und danach eine darauf gitterangepasste zweite
Schicht. Dabei ist zu beachten, dass jedesmal der Peak mit dem größeren Wert für
q⊥ der deutlich schwächere ist. Da q⊥ antiproportional zur out-of-plane-Gitterkon-
stante ist, kann geschlussfolgert werden, dass die Schicht, die den schwachen Reﬂex
liefert, eine geringere out-of-plane-Gitterkonstante besitzt. Die wahrscheinlichste Ur-
sache dafür ist eine Veränderung des Sauerstoﬀgehaltes in der Probe abhängig von
der Tiefe. Einen möglichen Grund dafür stellt die Diﬀusion von Material zwischen
Schicht und Substrat nahe der Grenzﬂäche dar. Eine zweite Möglichkeit ist eine
Temperaturveränderung der Probenoberﬂäche mit fortschreitender Züchtungsdau-
er. Da die Probe von hinten beheizt wird, jedoch zu allen Seiten Wärme emittiert,
existiert ein Temperaturgradient entlang der Wachstumsrichtung. Zusätzlich muss
davon ausgegangen werden, dass aufgrund verschiedener Wärmeleitkoeﬃzienten und
Wärmekapazitäten der Substratmaterialien, sowie unterschiedlicher Grenzﬂächen-
qualitäten, Unterschiede im Temperaturgefälle verschiedener Proben auftreten. Für
die MgAl2O4-Probe in Abb. 6.9 (c) konnte nur ein schwacher, breiter Film-Reﬂex
gefunden werden. Die Existenz einer weiteren Schicht kann jedoch nicht ausgeschlos-
sen werden, da dessen zu erwartende Intensität unterhalb des Rauschniveaus liegt.
Zur weiteren Untersuchung der Proben inklusive der vermuteten Mehrfachschichten
kam das SEM zum Einsatz. Es wurden Oberﬂächenbilder aufgenommen und zusätz-
lich mithilfe des Ionenstrahls des FIB Gräben in die Proben geschnitten, welche die
Betrachtung des kompletten Schichtquerschnitts erlaubten. In Abb. 6.10 sind diese
Bilder zu sehen. Die dort zusätzlich gezeigten AFM-Aufnahmen der Probenoberﬂä-
chen erlauben einen Vergleich und die quantitative Auswertung der topograﬁschen
Informationen. Anhand der linken Spalte zeigt sich, dass bereits die Dicke der Proben
variert. Die aufgeführten Werte zwischen 650 nm und 830 nm ergeben Abweichungen
von etwa 20%. Da genau wie der Sauerstoﬀgehalt auch die Wachstumsgeschwindig-
keit von Schichten in der PLD von der Züchtungstemperatur abhängig ist, kann dies
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(a) MgO - Oberﬂäche AFM (b) MgO - Oberﬂäche SEM (c) MgO - Querschnitt SEM
816 nm
(d) LaAlO3 - Oberﬂäche AFM (e) LaAlO3 - Oberﬂäche SEM (f) LaAlO3 - Querschnitt SEM
731 nm
(g) MgAl2O4 - Oberﬂäche AFM (h) MgAl2O4 - Oberﬂäche SEM (i) MgAl2O4 - Querschnitt SEM
777 nm
(j) SrTiO3 - Oberﬂäche AFM (k) SrTiO3 - Oberﬂäche SEM (l) SrTiO3 - Querschnitt SEM
654 nm
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Abbildung 6.10 SEM-Aufnahmen der Querschnitte und Oberﬂächen von vier Sr2FeMoO3-Pro-
ben auf verschiedenen Substraten wie angegeben; Zum Vergleich sind die AFM-Aufnahmen der
Probenoberﬂächen (siehe Abb. 6.3) gezeigt. Die Schicht auf SrTiO3 ist bis auf einige oberﬂächliche
Defekte fehlerfrei gewachsen. Die anderen Schichten zeigen strukturelle Deﬁzite, die sich bei MgO
auf Korngrenzen und Spannungskontraste beschränken und bei LaAlO3 und MgAl2O4 zusätzlich
Fehlphasen beinhalten. Unter den Querschnitten ist die Gesamtschichtdicke angegeben.
als Indiz gewertet werden. Weiterhin sind klare strukturelle Unterschiede zwischen
den Schichten vorhanden, welche auf eine Veränderung der äußeren Bedingungen im
Züchtungsverlauf hinweisen.
Die Probe auf MgO weist in (c) einige schwach abgegrenzte Körner leicht unter-
schiedlicher Helligkeit auf, was bedeuten kann, dass zwischen diesen ein leichter
Ordnungszahlkontrast besteht. Dadurch wird eine unterschiedliche Zusammenset-
zung der Körner angezeigt. Es fällt auf, dass bis zu etwa der Hälfte der Schicht keine
dunklen Körner auftauchen, diese danach jedoch mit zunehmender Schichtdicke pro-
minenter werden. Insgesamt ist der Unterschied allerdings nicht stark genug, dass
von der Bildung von Sekundärphasen auszugehen ist. Zudem existiert eine laterale
streifenförmige Musterung in der Schicht, welche sich über Korngrenzen hinweg aus-
breitet. Wahrscheinlicher ist hier eventuell ein leichter Spannungskontrast zwischen
den Körnern. Dies scheint auch die Betrachtung der Oberﬂäche in b) zu bestä-
tigen. Zwar sind die Körner hier strukturell klarer abgegrenzt, allerdings ist kein
Helligkeitsunterschied erkennbar. Zudem unterstützt die identische Kantenausrich-
tung von Körnern und umgebender Schicht die Vermutung, dass es sich bei beiden
Strukturen um Sr2FeMoO6 handelt. Die Oberﬂächenaufnahmen (a) und (b), lassen
eine Schätzung der Korngröße auf etwa 1µm zu. Auch zu erkennen ist eine grobe
Stufenbildung von jeweils mehreren nm Höhe an den Kanten dieser Körner, was für
ein durchgängiges Frank-van-der-Merwe-Wachstum mit step-bunching spricht.
Auch bei der Probe auf LaAlO3 in (f) ist eine ähnliche Veränderung zu erkennen.
Eine großﬂächige Betrachtung dieser Probe zeigt eine gleichmäßige Verteilung der
hier klarer abgegrenzten Körner. Alle beginnen in dem ansonsten sehr homogenen
und gleichmäßig dicken Film etwa ab 200 nm Schichtdicke zu wachsen. Der Blick
auf die Oberﬂäche (Abb. (d) und (e)) zeigt neben großﬂächig zusammenhängend
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gewachsenen Lagen (Inset von (d)) die Beschaﬀenheit eines der Sekundärphasen-
körner (Inset von (e)). Oﬀenbar wachsen verschiedene Einzelkristallite mit nicht
erkennbar einheitlicher Ausrichtung. In (d) ist die Schichtstruktur des Sr2FeMoO6-
Films zu sehen. Die einzelnen Stufen sind überwiegend gleich hoch. Sie scheinen
eine Vorzugsausrichtung zu haben, welche auf die Richtung des Substrat-Miscuts
zurückzuführen ist.
Besonders deutlich ist die Veränderung der Schicht bei der Probe auf MgAl2O4 in (i)
zu sehen. Die hier zwischen Substrat und Sr2FeMoO6 gebildete Schicht scheint aus
mindestens drei separierten Phasen zu bestehen. Interessanterweise ist diese Zwi-
schenschicht klar begrenzt und nicht planparallel zur Substratoberﬂäche, was gegen
einen Temperaturgradienten als Hauptursache für die Entstehung spricht. Dennoch
ist der darauf gewachsene Film scheinbar phasenrein. Die Oberﬂäche in (g) und (h)
ähnelt in Rauigkeit und Morphologie der Zwischenschicht. Auch hier sind grobe Stu-
fen mit Terminierung in diversen Richtungen erkennbar.
Abbildung (l) oﬀenbart eine nahezu perfekte Schicht auf SrTiO3. Die Oberﬂäche in
(k) zeigt sich bis auf einige Körner über die gesamte aufgenommene Fläche glatt
und korngrenzenfrei. Auf einigen Stufen ist Restmaterial zu sehen, welches sich zum
Ende des Züchtungsprozesses auf der Probenoberﬂäche befand und aufgrund der
Temperaturabsenkung nicht mehr an eine bestehende Lage angebaut werden konn-
te. Dasselbe Bild zeigt sich in der AFM-Aufnahme in (j).
6.3 Elektrische Eigenschaften
Von Interesse hinsichtlich der potenziellen Anwendungsmöglichkeiten von Sr2FeMoO6,
wie Magnetfeldsensoren, ist insbesondere die elektrische Leitfähigkeit in Abhängig-
keit von externen Umständen wie Magnetfeldern oder unterschiedlichen Tempera-
turen. Im Folgenden werden dementsprechend die Ergebnisse von temperatur- und
magnetfeldabhängigen Widerstandsmessungen der Proben verschiedener Züchtungs-
bedingungen und Substrate diskutiert.
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Temperaturabhängigkeit Ein Modell zur Beschreibung des Widerstandsverhal-
Abbildung 6.11 Temperaturabhängigkeit des speziﬁschen Widerstandes von Sr2FeMoO6-
Schichten auf MgO-, LaAlO3-, MgAl2O4- und SrTiO3-Substraten, gezüchtet bei (a) 800 °C, (b)
870 °C und (c) 920 °C; Die roten Kurven sind Anpassungen eines Modells zur Beschreibung der
Leitungsmechanismen in Halbmetallen. Die angegebenen Energien sind die aus der Modellanpas-
sung ermittelten thermischen Aktivierungsenergien.
tens, welches ähnlich in [155] eingesetzt wurde, liefert die Betrachtung der Proben
als Parallelschaltung des metallischen Spin-down-Kanals und des isolierenden (bzw.
halbleitenden) Spin-up-Kanals. Der durch das Aktivierungsverhalten von Störstellen
in der Bandlücke des Spin-up-Kanals dominierte Teil des Widerstandes kann dabei
mit
ρsc = ρ2 · e
EA
kBT + ρ1 (6.1)
angesetzt werden. ρ1 ist ein temperaturunabhängiger konstanter Beitrag, hervorge-
rufen durch Streuung von Elektronen an strukturellen Defekten, ρ2 beinhaltet den
Einﬂuss der Dotandenkonzentration und EA entspricht der Aktivierungsenergie des
entsprechenden Dotanden. Für den metallischen Teil des Widerstandes wurde die
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Form
ρm = ρ3 · T 2 + ρ4 · T 4,5 + ρ5 (6.2)
gewählt. Der Term ρ3 · T 2 repräsentiert die Elektron-Elektron-Wechselwirkung. Der
Term ρ4 ·T 4,5 wurde für eine adäquate Anpassung des Modells im Temperaturbereich
zwischen 200K und 300K benötigt. Als physikalische Grundlage hierfür dient die
Elektron-Magnon-Streuung im Ferromagneten [156, 157]. ρ5 ist der ρ1-entsprechende
Beitrag im Metall-Kanal.
Abbildung 6.11 zeigt den temperaturabhängigen speziﬁschen Widerstand repräsen-
tativ ausgewählter Proben inklusive der jeweiligen Anpassung mit dem oben be-
schriebenen Modell. Dies umfasst Proben, die auf allen vier Substrattypen bei Tem-
peraturen von 800 °C, 870 °C und 920 °C hergestellt wurden. Erkennbar ist eine
durchweg sehr hohe Korrelation zwischen Daten und Modell im gesamten Tem-
peraturbereich. Abhängig von der Züchtungstemperatur werden Unterschiede im
generellen Leitungsverhalten und in Form der Verschiebung des Überganges zwi-
schen metallischem und isolierendem Bereich deutlich. Proben, welche bei 920 °C
entstanden, sind fast vollständig metallisch dominiert und weisen, falls vorhanden,
Metall-Isolator-Übergänge (MIT) unterhalb von 100K auf. Die bei 800 °C gewachse-
nen Proben weisen durchgehend Isolator-typisches Verhalten auf. Der zu erwartende
MIT liegt hier oberhalb des Temperatur-Messbereiches. Erwartungsgemäß nehmen
die 870 °C-Proben eine Zwischenposition ein. Hier tauchen MIT je nach Substrat
bei verschiedenen Temperaturen auf, die teilweise noch innerhalb des Messbereiches
liegen, teilweise darüber.
Die dargestellten EA der hauptverantwortlichen Ladungsträgerlieferanten im halb-
leitenden Kanal erfahren durch die Variation der Züchtungstemperatur eine Ände-
rung. Im Allgemeinen verringern sich die errechneten Energien mit steigender Züch-
tungstemperatur. Da die Antisite-Disorder auf dem B-Gitterplatz bekanntermaßen
signiﬁkanten Einﬂuss auf die magnetischen Eigenschaften von Sr2FeMoO6 haben,
liegt eine prominente Rolle auch in diesem Fall nahe. Im nachfolgenden Abschnitt
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wird zur Klärung ein Vergleich mit MR-Messungen angestellt.
Weiterhin lässt sich feststellen, dass auch der Substrateinﬂuss systematisch ist. So-
wohl die ermittelten EA als auch die reinen Widerstandswerte steigen von SrTiO3
zu MgO zu LaAlO3 zu MgAl2O4 für jede der drei Züchtungstemperaturen mit der
Ausnahme, dass bei 800 °C SrTiO3 und MgO ihre Positionen vertauschen. Die Wi-
derstandswerte der bei 800 °C auf MgAl2O4 gezüchteten Probe lagen so hoch, dass
mit dem verwendeten Mess-Setup keine verwertbaren Ergebnisse ermittelt werden
konnten, was grundsätzlich zumindest den Trend des Substrateinﬂusses auf die Leit-
fähigkeit des Sr2FeMoO6 bestätigt. Außerdem scheint es für die hochohmigeren Pro-
ben, auf LaAlO3 und MgAl2O4, (Abb. 6.11 (a) und (b) eine Züchtungstemperatur-
schwelle zu geben, oberhalb derer eine signiﬁkante Verbesserung der Leitfähigkeit
erreicht wird.
Eine Korrelation zwischen Gitterkonstanten und Widerstandswerten wurde nicht
festgestellt. Ein Vergleich mit den morphologischen Eigenschaften (AFM, SEM, Abb.
6.10) scheint hier sinnvoll. Während die durchweg sehr niederohmigen Proben auf
MgO und SrTiO3 auch sehr gleichmäßig im Schichtwachstum sind, zeigen die hoch-
ohmigeren Proben auf LaAlO3 und MgAl2O4 deutliche Deﬁzite in der Morphologie
der Schichten, die sich zum einen in weniger einheitlichen Oberﬂächen und zum
anderen in großen Fehlphasenvorkommen innerhalb der Schichten manifestieren.
Magnetfeldabhängigkeit Der Magnetwiderstand (MR) von Sr2FeMoO6 ist in
Abb. 6.12 für die vier bei 920 °C auf den verschiedenen eingesetzten Substraten
gezüchteten Proben dargestellt. Die Messungen erfolgten in einem Temperaturbe-
reich zwischen 2K und 250K. Der MR steigt stets mit sinkender Temperatur an. Für
Temperaturen unter 100K ist ein mit steigendem Magnetfeld in Sättigung überge-
hender Verlauf zu erkennen. Für Temperaturen darüber ist der Verlauf eher linear,
bei LaAlO3 liegt gar ein überproportionaler Anstieg vor. Da die Leitungsmechanis-
men in diesen Proben (vgl. Abb. 6.11) in etwa in diesem Bereich zwischen metalli-
scher und halbleitender Dominanz wechseln, ist anzunehmen, dass der MR für die
verschiedenen Leitungskanäle (≡ Elektronenspin-Ausrichtung) sensitiv ist. Dieses
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Verhalten entspricht dem für ein Halbmetall zu erwartenden, da eben die Spinab-
hängigkeit des elektrischen Stroms den TMR ermöglicht.
(a) (b)
(c) (d)
Abbildung 6.12 Magnetwiderstandskurven von Sr2FeMoO6 bei Temperaturen zwischen 2K und
300K auf (a) LaAlO3-, (b) MgO, (c) MgAl2O4 und (d) SrTiO3; Der Widerstand aller Proben sinkt
mit ansteigendem externen Magnetfeld. Temperaturabhängig ist insbesondere in (a) ein Übergang
des Magnetwiderstands zwischen konvexem und konkavem Verlauf zu erkennen, der auf den Über-
gang zwischen isolierendem und metallischem Leitungsmechanismus zurückzuführen ist.
Der Unterschied des MR auf den verschiedenen Substraten (Abb. 6.13) wird durch
zwei Eﬀekte hervorgerufen. Einerseits ist der Einﬂuss von Morphologie und Phasen-
zusammensetzung der Schichten zu berücksichtigen. Da die mit Abstand ungeord-
netste Schicht (MgAl2O4) auch den mit Abstand stärksten MR aufweist, ist vor dem
Hintergrund eines erwarteten TMR der Einﬂuss der Anzahl an Tunnelbarrieren (≡
Korngrenzen) zunächst naheliegend. Allerdings weist die Probe auf MgO sowohl eine
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recht geordnetet Schichtstruktur als auch einen relativ hohen MR auf, während für
die Probe auf LaAlO3 das Gegenteil gilt. Eine solche Korrelation ist demnach nicht
erkennbar. Andererseits liegen unterschiedliche Verformungsgrade des SFMO (vgl.
Abb. 6.8) vor, die über eine Veränderung der Gitterstruktur Einﬂuss auf elektri-
sche Eigenschaften ausüben. Die in Abb. 6.13 (b) gezeigte Abhängigkeit lässt einen
derartigen Eﬀekt annehmen. Lediglich SrTiO3 reißt aus, was möglicherweise in der
deutlich stärkeren Verspannung begründet liegt und den Geltungsbereich der Kor-
relation von out-of-plane-Konstante und MR auf einen Bereich von wenigstens 0,1Å
beschränkt.
(a) (b)
Abbildung 6.13 (a) Vergleich des Magnetwiderstandes von Sr2FeMoO6-Proben bei 10K auf
verschiedenen Substraten wie angegeben; (b) Maximalwert des Magnetwiderstandes der Kurven
aus (a) in Abhängigkeit von der jeweiligen out-of-plane-Gitterkonstanten. Bis auf die Schicht auf
dem SrTiO3-Substrat hängt der Magnetwiderstand der Proben linear von der out-of-plane-Gitter-
konstanten ab.
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7 Zusammenfassung und Ausblick
7.1 Zusammenfassung
Die Ergebnisse dieser Arbeit können folgendermaßen zusammengefasst werden:
Dotiertes BiFeO3 Die Substitution von Bi-Atomen in BiFeO3-Dünnschichten mit
den Seltenen Erden La, Nd und Gd zu 5% sowie 15% ist geeignet, deren Topograﬁe
maßgeblich zu verbessern. Dies wird durch die stabilere Bindung von (La/Nd/Gd)
und O infolge größerer Elektronegativitäts-Diﬀerenzen verglichen mit der Bindung
von Bi und O erklärt. Höhere Substitutionsanteile ergeben glattere Oberﬂächen.
Die so erhaltenen glatteren Oberﬂächen können von großem Interesse für die Chi-
pherstellung sein, da Rauigkeitswerte unterhalb einer Schwelle von RMS = 2,5 nm
für hochintegrierte magnetoelektrische Direktzugriﬀsspeicher (MERAM) notwendig
sind [56].
Dieselben Substitutionen führen zu einer Erhöhung der Sättigungsmagnetisierung
der Schichten. Die bei T = 300K gemessenen Werte steigen in der Reihenfolge:
reines BiFeO3 → La-Substitution → Nd-Substitution → Gd-Substitution. Höhe-
re Substitutionsanteile ergeben höhere Magnetisierungen. Es wurde eine Steigerung
von 10,6 kA
m
auf maximal 27,4 kA
m
erreicht. Dies wird durch die Unterdrückung der
der makroskopischen Magnetisierung entgegenwirkenden Spin-Zykloide durch die
größere Gitterverzerrung Bi-substituierter Schichten erklärt. Gd besitzt zusätzlich
ein eigenes magnetisches Moment, welches dazu tendiert, sich mit den umgebenden
Momenten auszurichten [50].
Die Substitution unterstützt die Ausbildung einer Vorzugsorientierung der sponta-
nen ferroelektrischen Polarisation in Einklang mit der Literartur [6971]. Der Flä-
chenanteil steigt von 75% bei reinem BiFeO3 in der Reihenfolge Gd-Substitution→
Nd-Substitution→ La-Substitution bis auf 95%. Eine Begründung liefert die durch
die Substitution begünstigte Unterdrückung von donatorartigen Sauerstoﬀvakanzen
und damit Leckströmen im Material mittelbar durch die Unterdrückung eisenreicher
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Phasen während des Schichtwachstums, da hierdurch allgemein die ferroelektrischen
Eigenschaften verstärkt werden.
22-BaTiO3-BiFeO3-Komposite Die Kombination von BiFeO3 mit BaTiO3 in
Supergitterstrukturen mit alternierenden Lagen führt zu einer deutlichen Verstär-
kung der Sättigungsmagnetisierung der Schichten im Vergleich zu reinem BiFeO3
[89]. Dies kann mit Grenzﬂächendefekt-induziertem Magnetismus [94] erklärt wer-
den, der dazu führt, dass die Magnetisierung in Supergitterstrukturen mit der Anzahl
der Grenzﬂächen korreliert. Der Eﬀekt wird durch intrinsische magnetische Momen-
te, welche im BaTiO3 durch O- und Ti-Vakanzen induziert werden und sich mit den
umgebenden Momenten ausrichten, unterstützt.
Durch die Komposition als BaTiO3-BiFeO3-Suppergitter wurde ein Anstieg des li-
nearen magnetoelektrischen Koeﬃzienten von 4,2 V
cmOe
auf 24 V
cmOe
bei T = 300K
erreicht [101].
BaTiO3-Lagen innerhalb der Strukturen wachsen gitterangepasst, verspannt auf
BiFeO3, was zu einer Verkippung der O-Oktaeder um die [111]-Richtung und zu
einer annähernd kubischen Gitterstruktur des BaTiO3 führt. Dieser Eﬀekt ist stär-
ker bei höherer O-Vakanzdichte. Mit der stärkeren Verspannung des BaTiO3 infol-
ge einer sauerstoﬀärmeren Schicht geht eine Verringerung der magnetoelektrischen
Kopplungsstärke einher.
Der magnetoelektrische Koeﬃzient der Supergitter weist in vielen Fällen ein Mini-
mum um 100K auf, weshalb die Vermutung aufgestellt wird, dass ein struktureller
Phasenübergang im BaTiO3, welcher ebenfalls mit einer Sauerstoﬀoktaeder-Verkip-
pung einhergeht, die Ursache ist [102].
30-BaTiO3-BiFeO3-Komposite Die stöchiometrische Mischung von BaTiO3 mit
BiFeO3 führt zu im Vergleich mit reinem BiFeO3 leckstromarmen Proben mit ausge-
prägten ferroelektrischen Eigenschaften und deutlich erhöhter magnetoelektrischer
Kopplung (αME > 35 VcmOe bei T = 300K).
Die Untersuchung der O-Vakanzstruktur in BaTiO3(67%)-BiFeO3(33%)-Komposi-
ten oﬀenbarte die Existenz eines geordneten O-Vakanz-Metagitters mit dreifacher
Gitterkonstante und unterschiedlicher Domänenausrichtung. Dieses Vakanzgitter führt
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zu einer Reduzierung der Ionisationsstufe eines Teils der Ti+4-Ionen zu Ti+3-Io-
nen innerhalb von unvollständigen O-Oktaedern und in dessen Folge zu geordne-
ten Dipolen [117]. Die daraus erwachsende Polarisation liefert eine Erklärung für
die wachsende Verschiebung der ferroelektrischen Schaltspannung für sinkende O2-
Züchtungsdrücke.
Ein Einﬂuss ladungsvermittelter magnetoelektrischer Kopplung in 30-BaTiO3-BiFeO3-
Kompositen konnte nachgewiesen werden.
Sr2FeMoO6 Für Sr2FeMoO6-Dünnschichten auf SrTiO3-Substraten wurde eine li-
neare Abhängigkeit der out-of-plane-Gitterkonstante von der Züchtungstempera-
tur gefunden. Die elektrischen Leitungsmechanismen von Sr2FeMoO6-Schichten auf
MgO-, LaAlO3-, MgAl2O4- und SrTiO3-Substraten bei T = 300K konnten durch
eine Variierung der Züchtungstemperatur zwischen 1070K und 1190K fast vollstän-
dig von isolierendem zu metallischem Charakter verändert werden.
Innerhalb eines Bereichs von 0,1Å wurde der Magnetwiderstand von Sr2FeMoO6
bei T = 10K mittels substratinduzierter Gitterverformung linear zwischen 3% und
12% verändert.
7.2 Ausblick
Die Ergebnisse der in dieser Arbeit beschriebenen Untersuchungen an Komposit-
Materialien auf Basis von BiFeO3 und BaTiO3 sind ein Beitrag auf dem Weg zur
Nutzbarmachung dieses oder anderer magnetoelektrischer Multiferroika für den Ein-
satz in neuartigen elektronischen Bauelementen. Um diesen Weg weiter zu verfolgen,
ist es notwendig, die hier gezeigte Verbesserung der magnetoelektrischen Kopplung
weiter voranzutreiben, um tatsächlich die ferroelektrische Polarisierung mittels Ma-
gnetfeld umschalten zu können. Da die Korngröße von 1 - 2 nm, welche für die
Aufrechterhaltung ladungsvermittelter Kopplung nicht überschritten werden darf,
im Fall von BaTiO3 die kritische Mindestdicke von 2,4 nm für das Auftreten von
Ferroelektrizität [158] unterschreitet, ist fraglich, ob eine Ausweitung des Eﬀektes
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etwa durch die Konstruktion eines dreidimensionalen Schachbretts, ungeachtet der
technischen Umsetzbarkeit, realistisch ist. Grundsätzlich scheint es daher zunächst
zielführender, das Potenzial der gefundenen Sauerstoﬀvakanzstruktur im Rahmen
der 30-Komposite weiter zu erforschen, um eventuell mit einem gezielten Aufbau
dieser Struktur die Kopplung zu beeinﬂussen.
Die Ergebnisse der Untersuchungen an Sr2FeMoO6-Dünnschichten haben den wei-
teren Weg selbst gewiesen. Eine weitere Erforschung der Abhängigkeit des Magnet-
widerstandes von der Gitterverzerrung ist sinnvoll, um die gefundene Korrelation
zu erweitern. Dafür wird es notwendig sein, die Herstellung qualitativ hochwertiger
Proben mit Blick auf die Substratbeheizung zu stabilisieren.
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